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Verzeichnis der Abkürzungen, Symbole und Indices 
 
Die Aufstellung listet die Abkürzungen, Symbole und Indices des Hauptdokuments (Kapitel 1 
bis 9) in alphabetischer Reihenfolge auf. Die Abkürzungen der chemischen Elemente ent-
sprechen den international genormten Bezeichnungen des Periodensystems der Elemente und 
werden nicht gesondert beschrieben. Die im Anhang verwendeten Abkürzungen, Symbole und 
Indices werden dort erklärt.  
 
Abkürzungen 
EDX energiedispersive Röntgenspektroskopie 
GZ Gusszustand 
MF Mittelfrequenz 
MICRESS Microstructure Evolution Simulation Software 
MK Mischkristall 
NME nichtmetallischer Einschluss 
TFV teilfaktorisierter Versuchsplan 
TRIP TRansformation Induced Plasticity 
ULSAB Ultra Light Steel Auto Body 
VFV vollfaktorisierter Versuchsplan 
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Symbole 
a Aktivität, − 
a Materialparameter 
A Bruchdehnung, % 
b Materialparameter 
c Konstante 
c Konzentration einer Komponente, Masse-% 
D Diffusionskoeffizient, 12  sm  
EA Aktivierungsenergie, J 
f Phasenanteil, % oder − 
g Gravitationskonstante, 2807,9  sm  
G freie Enthalpie, J 
G Temperaturgradient, 1mK  
h Höhe, m 
H Enthalpie, J 
HV Vickers-Härte 
k Verteilungskoeffizient, − 
K Krümmung, 1m  
K Reaktionskonstante 
KV Kerbschlagzähigkeit, 2 cmJ  
KV300/5 Kerbschlagzähigkeit (Arbeitsvermögen des Pendelschlagwerks: 300 J; 
 Probenbreite: 5 mm), 2 cmJ  
l Länge, m 
m Anstieg der Liquiduslinie, 1%K  
MS Martensitstarttemperatur, °C 
n Stoffmenge, mol 
NA Avogadro-Konstante, 12310022,6  mol  
p Druck, Pa 
p Wahrscheinlichkeit, − 
PA Anlassparameter, − 
q  Wärmestromdichte, 2mW  
r Radius, m 
R universelle Gaskonstante, 11315,8   molKJ  
Rm Zugfestigkeit, 2mmN  
Rp0,2 0,2%-Dehngrenze, 2mmN  
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 IX 
S Entropie, 1KJ  
t Zeit, s oder h 
tf örtliche Erstarrungszeit, s 
T Temperatur, K oder °C 
T  Abkühlgeschwindigkeit, 1 sK  
v Geschwindigkeit der Erstarrungsfront, 1 sm  
molv  molares Volumen, 
13 molm  
x Ortskoordinate, m 
x Stöchiometriezahl, − 
xi transformierte Koordinate der Einflussgröße i, − 
y Ortskoordinate, m 
y Stöchiometriezahl, − 
z Ortskoordinate, m 
Z Brucheinschnürung, % 
 
Γ Gibbs-Thomson-Koeffizient, mK   
δ Grenzschichtdicke, m 
∆ Differenz 
ε Störungsamplitude, m 
Θ Temperatur, °C 
λ Störungswellenlänge, m 
λ Wärmeleitfähigkeit, 11   KmW  
λi Dendritenarmabstand i-ter Ordnung, m 
μ0 Koeffizient 
ν Schwingungsfrequenz, 1s  
ρ Dichte, 3mkg  
σ Grenzflächenspannung, 2mJ  
ψ Benetzungswinkel, ° 
 
[  ] im Metall gelöst 
{  } gasförmig 
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 X 
Indizes 
0 Anfang bzw. Start oder Gleichgewicht 
A Anlassen 
c capillary (Kapillar-) 
c columnar (zellenartig) 
c constitutional (konstitutionell) 
d dendritisch 
e equiaxed (gleichachsig) 
eff effektiv 
f final (endgültig) 
g gaseous (gasförmig) 
G Gieß- 
ges gesamt 




l liquid (flüssig) 
m melting (Schmelz-) 
M Martensit 
p Druck 
p plane (eben) 
s solid (fest) 





α kubisch-raumzentrierte Phase (Ferrit) 
γ kubisch-flächenzentrierte Phase (Austenit) 
 
1   Einleitung 
 1 
1 Einleitung 
Im Jahre 1806 schrieb Ernst Moritz Arndt1) in dem Gedicht 'Lob des Eisens':   
 
Drum preis' ich das Metall, 
Das schwarze braune Eisen, 
Denn ohne Glanz und Schall 
Es thut sich herrlich weisen, 
Heilt mächtig alle Wunden, 
Die jenes blanke macht; 
Wär' Eisen nicht gefunden, 
Noch tappten wir in Nacht. 
 
Es stellt den Pflug ins Land, 
Die Erde zu bezwingen, 
Es läßt das Schiff vom Strand 
Auf schnellen Windesschwingen, 
Baut Menschen feste Sitze 
Und führt die Kunst ins Haus, 
Und löscht des Donners Blitze 
Mit einer Stange aus. 
Der Dichter erkannte den Nutzen des Eisens – oder besser des Stahls – für die vielfältigen Be-
reiche der menschlichen Gesellschaft. Seit der Antike wird Eisen bzw. Stahl genutzt, zunächst 
als Schmuck, später für Waffen. In zunehmendem Maße erschloss Stahl das zivile Leben. Früher 
war die Herstellung von Eisenerzeugnissen aufwändige Handwerksarbeit. Seit der Möglichkeit 
seiner großtechnischen Herstellung erlangte Stahl rasch Bedeutung als wichtigster metallischer 
Konstruktionswerkstoff. Eine moderne Gesellschaft ohne Stahl ist nicht vorstellbar.  
Im Spektrum aller metallischen Legierungen sind mit Stahl zwar kaum Rekordwerte in einzelnen 
Eigenschaften zu erzielen, jedoch ist Stahl in der Kombination aller nachgefragten Eigenschaften 
nahezu unschlagbar. Im Herstellungsprozess durchläuft er in der Regel die Verfahrensstufen 
Erschmelzen und Veredeln, Vergießen zu Blöcken oder Strängen, Umformen und/oder Wärme-
behandeln.                    1)                 
Nur ein geringer Anteil der Konstruktionsstähle wird im Gusszustand eingesetzt, obwohl die 
gießtechnische Verarbeitung über die Möglichkeit verfügt, geometrisch komplizierte Bauteil-
formen zeit- und kostengünstig herzustellen. Während großvolumige Gussteile seit langem 
erfolgreich Anwendung finden, ergeben sich im Bereich dünner Querschnitte Besonderheiten 
und Einschränkungen im Hinblick auf die Erstarrungsmorphologie und Vergießbarkeit. 
Die Reduzierung der Wandstärke dient jedoch dem Leichtbau, dessen Vorteile hinlänglich be-
kannt sind. Leichtbau kann nicht nur durch den Einsatz von Werkstoffen geringer Dichte, wie 
Aluminium oder Magnesium, realisiert werden, sondern ebenso durch die Anwendung spezifisch 
hochfester Werkstoffe. Der Werkstoff Stahl bietet aufgrund der Allotropie des Eisens in Kombi-
nation mit der Möglichkeit, weitere Phasen auszuscheiden, ein enormes Potential, die Festigkeit 
zu erhöhen. Stahlhersteller und Wissenschaftler reagieren auf den naturbedingten Nachteil der 
höheren Materialdichte mit der Entwicklung immer neuer, zumeist mehrphasiger Stähle höherer 
Festigkeit, die schlankere und somit gewichtsreduzierte Konstruktionen ermöglichen.              
[1,2, 3, 4, 5]                
                                                 
1) Ernst Moritz Arndt (*26.01.1769 in Groß Schoritz/ Rügen (heute: Garz); † 29.01.1860 in Bonn) 
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Die ULSAB-Studie2) [1] hat den Nachweis erbracht, dass eine signifikante Reduzierung der 
Fahrzeugmasse bei gleichzeitiger Erhöhung des passiven Sicherheitsniveaus mit neuartigen 
Stählen möglich ist. Strukturbauteile in Automobilkarosserien werden heutzutage größtenteils 
aus Knetlegierungen hergestellt, deren Eigenschaften gezielt auf ihr Einsatzgebiet hin abge-
stimmt sind. Aus Stabilitäts- und Designgründen weisen diese Bauteile zum Teil sehr komplexe 
Geometrien auf, woraus für die Verwendung von Umformprodukten ein erhöhter Fertigungs-
aufwand resultiert. 
Gießtechnisch hingegen bestehen prinzipiell kaum Limitierungen in der geometrischen Darstell-
barkeit. Mit konventionellen Verfahren können Stähle im Dickenbereich ab 6 bis 8 mm ver-
gossen werden [2]. Durch den Einsatz von Feingießverfahren sind Wandstärken bis unter 2 mm 
technisch realisierbar, jedoch sehr kostenintensiv [3]. Inzwischen existieren Verfahren, mit 
denen die gießtechnischen Vorzüge auch für die Herstellung dünnwandiger Stahlgussteile ge-
nutzt werden können. Die nachträgliche Bearbeitung durch Umformen oder Fügen einzelner 
Komponenten zu einem Bauteil oder einer Baugruppe würde entfallen. Neuere Verfahren, wie 
beispielsweise das Niederdruckgießen, erlauben Gussprodukte mit Wandstärken unter 2 mm 
wirtschaftlich herzustellen [4-6], wobei die Bauteilabmessungen mehrere hundert Millimeter 
betragen können. Bislang liegen für den Bereich derart geringer Wandstärken nur vereinzelt 
Daten über mechanisch-technologische Kennwerte vor. Die verfügbare Normung der Kennwerte 
bezieht sich üblicherweise auf Gussstücke mit Wandstärken ab 18 mm [7]. 
Das wissenschaftliche Problem besteht in der Erkundung und Beeinflussung von Gefügen dünn-
wandiger Gussteile und in der Darstellung von Gefüge-Eigenschaftsrelationen. Die Aufgaben-
stellung sieht daher vor, ein breites Spektrum an dünnwandig vergossenen Eisenlegierungen zu 
untersuchen und ihre Gefügezustände sowie das Eigenschaftsspektrum zu charakterisieren. Die 
vorliegende Arbeit beschäftigt sich mit der Untersuchung der Gefügemorphologie und der 
mechanischen Eigenschaften dünnwandig vergossener Eisenlegierungen verschiedener 
Legierungsgruppen. Innerhalb einzelner Gruppen werden durch systematische Variation der 
chemischen Zusammensetzung quantitative Abhängigkeiten der Eigenschaften herausgestellt. 
Durch die Stärkung der experimentellen Datenbasis wird gleichzeitig eine Grundlage geschaffen, 
um in einem zweiten Schritt mit gesicherten Daten unter Nutzung vorhandener Software, gieß-
technisch relevante Prozesse simulieren zu können. 
Im Sinne der Systemtheorie gehören Gefügebildungsprozesse aus Metallschmelzen in die 
Gruppe der komplizierten Systeme, d.h. sie sind gekennzeichnet durch eine Vielzahl von 
Einflussfaktoren und Wechselwirkungen, von denen nicht einmal alle wesentlichen hinreichend 
gut untersucht sind, sowie physikalisch inhomogene Parameterfelder und einen hohen Grad an 
Stochastizität. Erschwerend kommt hinzu, dass die Relationen zwischen Ein- und Ausgangs-
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größen durch das Vorherrschen mathematisch nichtlinearer Abhängigkeiten komplizierter Natur 
sind [8, 9]. 
Gelingt es, all diese Faktoren oder zumindest die wesentlichen in ein physikalisches Modell zu 
überführen, eröffnet sich die Möglichkeit der Nachbildung und Vorhersage des Verhaltens eines 
vorgegebenen Gieß- und Erstarrungssystems. Dies ist jedoch nur mit entsprechend präzisen 
Eingangsdaten und leistungsfähiger Software realisierbar. Im Rahmen dieser Arbeit werden die 
systemrelevanten und werkstoffspezifischen Daten ermittelt und an geeignete Software-
programme übergeben. Ziel ist es, die zeitliche Entwicklung des Gefüges unter Berücksichtigung 
der Kopplung thermodynamischer und kinetischer Effekte zu simulieren. Die Ergebnisse werden 
mit experimentell ermittelten Daten verglichen und bewertet, woraus sich Aussagen zur 
Anwendbarkeit der verwendeten Simulationswerkzeuge auf die Vorhersage der Gefügebildung 
dünnwandig vergossener Eisenlegierungen ableiten lassen. 
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2 Grundlagen 
Die Kristallisation einer Metallschmelze stellt den Übergang eines Systems aus einem unge-
ordneten Zustand (Schmelze) in einen geordneten Zustand (Kristall) dar. Jede Phase hat einen 
temperaturabhängigen Verlauf der freien Enthalpie. Bei gegebener Temperatur ist die Phase mit 
der niedrigsten freien Enthalpie thermodynamisch stabil. Am Schnittpunkt zweier Kurven 
herrscht Gleichgewicht, die Triebkraft zur Phasenumwandlung ist Null. Die zugehörige Tem-
peratur des Schnittpunkts der freien Enthalpiekurven ist die Gleichgewichtserstarrungs-
temperatur Tm (Bild 2.1). Die notwendige Triebkraft für den Übergang des Systems aus dem 
schmelzflüssigen in den kristallinen Zustand resultiert aus einer Unterkühlung UT  unter die 
Gleichgewichtstemperatur [10]. 
Das Erstarrungsgefüge und die daraus resultierenden Eigenschaften werden maßgeblich von den 
elementaren Grundprozessen der Keimbildung und des Keimwachstums beeinflusst. 
 
2.1 Keimbildung 
In einer unterkühlten Schmelze entstehen durch thermisch bedingte Schwankungen Subkeime, 
die ab einer bestimmten Größe, dem kritischen Keimradius, wachstumsfähig sind. Diese Art der 
Keimbildung (homogene Keimbildung) setzt sehr hohe Unterkühlungen voraus und tritt in tech-
nischen Erstarrungssystemen praktisch nicht auf. Vielmehr beginnt die Erstarrung an Grenz-
flächen zwischen der Schmelze und den angrenzenden Oberflächen (heterogene Keimbildung). 
Diese Fremdkeime können arteigener (in der Schmelze vorhandene Kristalle) oder artfremder 
Natur (z.B. Kokillenwand, nichtmetallische Einschlüsse) sein. Aus Betrachtungen der Thermo-











  (2.1) 
mit                                      
4
)cos1()cos2()(
2 f  (2.2) 
wobei   den Benetzungswinkel zwischen Schmelze und angrenzender Oberfläche be-
zeichnet [11]. Für ein vorgegebenes konkretes System sind die thermodynamischen Daten  , Tm 
und VH  feste Größen. Die kritische Keimbildungsarbeit hängt somit allein vom Quadrat der 
Unterkühlung und )(f  ab. Der Faktor )(f  beschreibt über den Benetzungswinkel die 
Intensität einer Grenzfläche als Fremdkeim und nimmt Werte zwischen Null (komplette 
Nichtbenetzung bei  0 ) und Eins (vollständige Benetzung der Grenzfläche durch die 
Schmelze bei  180 ) an. 
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Aus den vorangestellten Betrachtungen folgt, dass ohne Unterkühlung keine Keimbildung 
möglich ist. Im Folgenden werden verschiedene Arten der Unterkühlung detaillierter betrachtet. 
 
2.2 Unterkühlung 
Die Unterkühlung einer Schmelze setzt sich additiv aus den Beiträgen der thermischen, konstitu-
tionellen, Krümmungs-, Druck- und kinetischen Unterkühlung zusammen [12]: 
kinpkrcthU TTTTTT   (2.3) 
 
2.2.1 Thermische Unterkühlung 
Die an der Grenzfläche flüssig/fest freiwerdende Erstarrungswärme muss von dieser abgeführt 
werden, damit die Kristallisation weiter voranschreiten kann. Die Wärmestromdichte ergibt sich 
aus der Wärmeleitfähigkeit und dem an der Grenzfläche vorliegenden Temperaturgradienten: 
dx
dTq    (2.4) 
Die Ortskoordinate x beginnt an der Erstarrungsfront und zeigt in Richtung des Schmelzen-
inneren. Das Vorzeichen des Temperaturgradienten bestimmt die Richtung des Wärmetransports. 
Bei positivem Gradienten befindet sich der kälteste Punkt an der Erstarrungsfront und die 
Erstarrungswärme wird über den bereits erstarrten Anteil des Systems abgeführt. Weist das 
System hingegen einen negativen Temperaturgradienten auf, so wirkt die Schmelze selbst als 
Wärmesenke (thermisch unterkühlte Schmelze). Reine Metallschmelzen können unter kon-
trollierten Bedingungen beträchtlich unter ihre Erstarrungstemperatur unterkühlt werden. Früher 
ging man aufgrund zahlreicher Experimente für unterschiedliche Metallschmelzen davon aus, 
dass die maximale Unterkühlung für homogene Keimbildung bei etwa mT 0,18   liegt [13]. 
Spätere Untersuchungen zeigten, dass Unterkühlungen für Metallschmelzen bis mT 0,6   im 
Labor möglich sind [14]. Die größten relativen Unterkühlungen mU TT  wurden bei niedrig-
schmelzenden Metallen wie Gallium, Wismut und Quecksilber beobachtet, während bei hoch-
schmelzenden Metallen wie Eisen und Nickel Werte von 0,17 bis 0,30 ermittelt wurden [15]. Die 
Unterschiede liegen in der Art der Messmethodik begründet, da im Niedrigtemperaturbereich 
andere Methoden zum Einsatz kommen können, als dies im Hochtemperaturbereich möglich ist. 
In technischen Erstarrungssystemen trägt die thermische Unterkühlung einer Schmelze in der 
Regel nicht nennenswert zur Gesamtunterkühlung bei. Einerseits sind derartige Systeme durch 
einen positiven Temperaturgradienten gekennzeichnet, andererseits sind solch starke Unter-
kühlungen nur in reinen Metallschmelzen unter definierten Bedingungen möglich, nicht aber in 
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Mehrstoffsystemen wie etwa Stahlschmelzen. Des Weiteren kommt bei technischen Erstarrungs-
systemen die Keimbildung an Grenzflächen (heterogene Keimbildung) zum Tragen, wodurch der 
notwendige Unterkühlungsbetrag deutlich herabgesetzt wird. 
 
2.2.2 Konstitutionelle Unterkühlung 
Konstitutionelle Unterkühlung tritt ausschließlich in Legierungssystemen auf, da sie Ent-
mischungserscheinungen bei der Erstarrung voraussetzt. Mehrstoffsysteme weisen statt einer 
definierten Erstarrungstemperatur ein Erstarrungsintervall auf, dessen Begrenzungslinien bzw.    
-flächen zum Festkörper (Soliduslinie bzw. -fläche) und zur Schmelze (Liquiduslinie bzw.          
-fläche) zusammensetzungsabhängig sind. 
Wird die Schmelze eines Zweistoffsystems (A-B) mit gegebener Konzentration der Komponente 
B ( 0c ) bis zur Liquidustemperatur l  abgekühlt (Bild 2.2), so entstehen, unter der Voraus-
setzung der Anwesenheit wachstumsfähiger Keime in der Schmelze, Kristalle der 
Konzentration 0,sc . Die Schmelze reichert sich an Komponente B an, was zu einer Erniedrigung 
der Liquidustemperatur an der Erstarrungsfront führt (Bild 2.3). Die Schmelze kann somit an der 
Erstarrungsfront erst bei der niedrigeren Temperatur i  erstarren. Im Schmelzeninneren hin-
gegen liegt die höhere Liquidustemperatur 0,l  vor. 
Sofern der Gradient der wahren Temperatur an der Erstarrungsfront 
dx
d
 mindestens so groß ist 
wie der der Liquidustemperatur (Bild 2.4a und b), liegen Bedingungen für stabiles Wachstum 




d   (2.5) 
wobei m  den Anstieg der Liquiduslinie im Zustandsdiagramm und 
dx
dc  den Konzentrations-
gradienten an der Erstarrungsfront bezeichnen. 
Falls der Gradient der wahren Temperatur kleiner ist als der der Liquidustemperatur (Bild 2.4c), 
liegt im schraffierten Bereich eine konstitutionell unterkühlte Schmelze vor [16]. Kristalle, die 
über die Haupterstarrungsfront hinausragen, finden günstigere Wachstumsverhältnisse vor und 
wachsen gegenüber dieser bevorzugt. Das Wachstum wird durch den Punkt begrenzt, an dem die 
wahre Temperatur gleich der lokalen Liquidustemperatur der Legierung ist. Der Betrag der 
konstitutionellen Unterkühlung wird von Stefanescu [12] angegeben mit: 
 0)( cTcmTTT llc   (2.6) 
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In technischen Erstarrungssystemen kommt der konstitutionellen Unterkühlung eine sehr hohe, 
wenn nicht gar die größte Bedeutung zu. 
 
2.2.3 Krümmungsunterkühlung 
Die bisherigen Betrachtungen setzen eine zunächst ebene Erstarrungsfront voraus. Dies ist bei 
realen Erstarrungsprozessen nur selten und zu Beginn der Erstarrung nie der Fall. Die Erstarrung 
beginnt an energetisch begünstigten Stellen und somit nicht gleichmäßig über die gesamte 
Grenzfläche flüssig/fest verteilt. Die temperaturabhängige Kurve der freien Energie ist für end-
liche Krümmungsradien höher als die einer ebenen Grenzfläche ( r ) (Bild 2.5). Die 
Ursache liegt in dem größeren Oberfläche-Volumen-Verhältnis der gekrümmten Grenzfläche be-
gründet. Die Temperaturdifferenz beider Linien stellt die Unterkühlung der gekrümmten Grenz-
fläche gegenüber einer ungekrümmten dar: 
  rlrlkr TTT  (2.7) 
Durch Umformung ergibt sich die Krümmungsunterkühlung aus dem Produkt von Gibbs-
Thomson-Koeffizient und der Krümmung des Kristalls: 
KTkr   (2.8) 







  (2.9) 
Für kugelförmige Strukturen gilt rK /2 . Metalle haben im Allgemeinen einen Gibbs-
Thomson-Koeffizienten in der Größenordnung von mK 710  [17]. Somit ergibt sich für einen 
Kristall mit einem Krümmungsradius von 0,1 μm eine Unterkühlung von 2 K. Der Krümmungs-
unterkühlung kommt somit nur bei stark gekrümmten Strukturen wie Keimen, Dendriten oder 
eutektischen Phasen eine praktische Bedeutung zu [12]. 
 
2.2.4 Druckunterkühlung 
Wird die Phasengrenze flüssig/fest mit einem erhöhten Druck beaufschlagt, so leistet die Druck-
unterkühlung einen Beitrag zur Gesamtunterkühlung. Die theoretischen Grundlagen gehen auf 
die Clausius-Clapeyronsche Gleichung zurück, nach der der Schmelzpunkt eines Stoffs von 








  (2.10) 
wobei molv  die Differenz der molaren Volumina zwischen Schmelze und Festkörper darstellt. 
2   Grundlagen 
 8 
Durch Druckbeaufschlagung erhöht sich der Schmelzpunkt des Metalls, was zu einer Erhöhung 







  (2.11) 
Diese liegt bei Metallen in der Größenordnung von 1710   PaK  und trägt bei moderaten 
Erstarrungsgeschwindigkeiten nur unwesentlich zur Gesamtunterkühlung bei [12]. Bei hohen 
Erstarrungsgeschwindigkeiten können jedoch aufgrund der Volumenkontraktion beim Phasen-
übergang des Typs flüssig/fest Kavitationserscheinungen auftreten. Die durch die Implosion der 
gebildeten Hohlräume ausgelösten Druckwellen können lokal Drücke in der Größenordnung von 
Pa810  auf die Phasengrenze ausüben und somit zu Unterkühlungen von 20 K oder mehr 
führen [13]. 
 
2.2.5 Kinetische Unterkühlung 
Zur Berechnung der kinetischen Unterkühlung werden zunächst vier vereinfachende Annahmen 
getroffen, die jedoch in technischen Erstarrungssystemen so nur selten anzutreffen sind: 
 reines Metall, 
 kein Temperaturgradient in der Schmelze, 
 ebene Erstarrungsfront, 
 konstanter Druck des Systems bzw. der Erstarrungsfront. 
An der Erstarrungsfront gehen ständig Atome vom Festkörper in die Schmelze über und umge-


























sl :exp ----  -------- (2.13) 
Die Übergangsrate ist linear abhängig von der an der Grenzfläche vorliegenden Stoffmenge n, 
der Schwingungsfrequenz  der Atome um ihre Gleichgewichtslage und der Wahrschein-
lichkeit p, dass ein Atom durch die Grenzfläche geht und nicht zurückgeworfen wird. Die 
Übergangsraten steigen mit zunehmender Temperatur exponentiell an und schneiden sich bei der 
Gleichgewichtserstarrungstemperatur Tm (Bild 2.6). Die Unterkühlung unter die Gleichgewichts-
temperatur verschiebt die Übergangsraten zugunsten der Kristallisation und ermöglicht somit ein 
Fortschreiten der Erstarrungsfront [12]. 
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Der Betrag der kinetischen Unterkühlung hängt vom auf die universelle Gaskonstante bezogenen 
Wert der Schmelzentropie RSm  ab. Für die meisten Metalle (einschließlich Eisensysteme) ist 
dieser Wert kleiner als 2. Damit ergibt sich eine kinetische Unterkühlung in der Größenordnung 
von 0,01 bis 0,05 K [18], welche in technischen Systemen vernachlässigt werden kann. 
 
2.3 Erstarrungsmorphologie 
Die Morphologie kristallisierender metallischer Systeme wird von zahlreichen Parametern be-
stimmt. Diese sind teils gezielt (z.B. Legierungszusammensetzung, Abkühlgeschwindigkeit), 
teils nur bedingt (z.B. Temperaturgradient) einstellbar. 
 
2.3.1 Gussstruktur 
In Gussteilen können drei charakteristische, morphologisch unterschiedliche Bereiche auftreten 
(Bild 2.7). Die Größe der einzelnen Bereiche hängt stark von den Gießbedingungen und der 
Gussstückgeometrie ab. 
Wird eine Metallschmelze in die kalte Gießform gebracht, so beginnt die Erstarrung an den 
kalten Formwänden. Durch die starke Unterkühlung ist die Keimbildungsrate sehr hoch, es ent-
steht eine große Zahl statistisch orientierter Kristalle (feinkristalline globulare äußere Zone I). 
Die Kristallisationswärme wird durch die erstarrten Kristallite an die Formwände abgeführt. Mit 
zunehmender Schichtdicke kristallisierten Metalls wird der Widerstand für die Wärmeleitung 
größer. Kristalle, deren Richtung größter Kristallisationsgeschwindigkeit zufällig mit der des 
Temperaturgradienten zusammenfällt, wachsen schneller als andere, ungünstiger orientierte 
Kristalle. Das Wachstum der ungünstig orientierten Kristalle wird behindert, während die 
günstig orientierten frei in das Schmelzenvolumen vordringen können. Dieser Selektionsprozess 
verursacht die Ausbildung der Transkristallisationszone (Zone II) mit lang gestreckten, 
stängeligen Kristallen. Diese erreichen nur eine bestimmte Länge, da sich mit fortschreitender 
Erstarrung die Randbedingungen ändern. Im Gussstückinneren erfolgt die Wärmeleitung drei-
dimensional. Zusätzlich ist die Dichte sowohl arteigener (abgebrochene Dendritenspitzen) als 
auch beim Gießen eingebrachter oder neu gebildeter artfremder Keime (z.B. nichtmetallische 
Einschlüsse) deutlich erhöht. In Folge dessen entstehen neue, statistisch orientierte Kristalle, die 
entsprechend ihrer kristallografischen Wachstumsgeschwindigkeiten wachsen (ungerichtetes 
dendritisches Wachstum) bis sie zusammenstoßen und das gesamte Volumen erstarrt ist [19]. Für 
das Wachstum der Kristalle im Gussstückinneren liegt keine makroskopische Vorzugsrichtung 
vor. Die in der globularen inneren Zone (Zone III) gebildeten Kontaktdendriten sind häufig sehr 
viel größer als die der Randzone. 
2   Grundlagen 
 10 
2.3.2 Vorgänge an der Erstarrungsfront 
Die Vorgänge im Bereich der Erstarrungsfront sind komplexer Natur. Die Temperatur- und 
Konzentrationsfelder beeinflussen den Erstarrungsprozess und sind ihrerseits Funktionen von-
einander sowie zahlreicher weiterer Faktoren wie beispielsweise dem Strömungszustand der 
Schmelze. Den größten Einfluss auf die Ausbildung der Erstarrungsfront üben jedoch der 
Temperaturgradient sowie die Wärmeleitungs- und Diffusionsprozesse in unmittelbarer Nähe der 
Erstarrungsfront aus. 
 
An der Erstarrungsfront treten immer Störungen auf, die beispielsweise durch nichtmetallische 
Einschlüsse oder thermische Fluktuationen hervorgerufen werden. Die Ausbildung der 
Erstarrungsstruktur ist von der Reaktion des Systems auf beliebige Störungen der Phasengrenze 
abhängig. Störungen können als sinusartige Funktionen beschrieben werden  


  yttyz 
 2sin)(),(  (2.14) 
wobei )(t  die zeitabhängige Amplitude der Störung an der Phasengrenze und  den Abstand 
zweier Störungsmaxima bezeichnen (Bild 2.8). 
Eine Erstarrungsfront wird als stabil bezeichnet, wenn Störungen beliebiger Art zeitlich ab-
klingen und die Erstarrungsfront einer ebenen Grenzfläche zustrebt. Verstärken sich die 
Störungen jedoch, liegt eine instabile Erstarrungsfront vor (Bild 2.9) [20]. 
Das Auftreten und die Entwicklung von Störungen der Phasengrenze werden durch statische und 
dynamische Theorien beschrieben. Statische Theorien (z.B. Tiller [21]) erlauben das Zustande-
kommen einer Wachstumsinstabilität vorherzusagen, nicht aber deren zeitliche Entwicklung. 
Dafür eigenen sich dynamische Theorien (z.B. Mullins und Sekerka [22, 23]). Bei beiden 
Theorien bedient man sich der Vorstellung, dass die Phasengrenze fest/flüssig mit konstanter 
Geschwindigkeit v ins Innere der Schmelze fortschreitet. Die z-Achse steht senkrecht auf der 
Erstarrungsfront. Somit befindet sich die Grenzfläche zeitinvariant bei 0z  (Bild 2.10). 
Statische Störungstheorien definieren analog (2.5) eine Beziehung zwischen Temperatur- und 
Konzentrationsgradienten an der Erstarrungsfront, berücksichtigen jedoch nicht die Diffusion der 
Legierungselemente in der Schmelze. Unter Einbeziehung von Diffusionsprozessen ergibt sich 











Der Wert für den Diffusionskoeffizienten realer Systeme liegt zwischen denen der zwei Grenz-
fälle des vollständigen und komplett unterdrückten Konzentrationsausgleichs in der Flüssig-
phase. Im Falle des vollständigen Konzentrationsausgleichs ( D ) wird die rechte Seite von 
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Gleichung (2.15) zu Null. Daraus folgt, dass für instabiles Wachstum der Gradient der wahren 
Temperatur kleiner Null sein müsste und somit eine thermisch unterkühlte Schmelze vorliegen 
müsste. Beim Vorliegen eines positiven Temperaturgradienten hingegen verläuft das Wachstum 
stabil. Für 0D  nimmt der Gradient der wahren Temperatur einen Wert größer Null an, um 
instabiles Wachstum hervorrufen zu können. Da diese Bedingung grundsätzlich erfüllt ist, liegt 
bei vollständig unterdrückter Diffusion immer instabiles Wachstum vor. 
Die Stabilitätsbedingung von Tiller berücksichtigt jedoch nicht die konvektiven Vorgänge in der 
Schmelze und ihre Auswirkungen auf die Grenzschichtdicke. Durch Erweiterung der rechten 










ist eine Beziehung für die Stabilität der ebenen Erstarrungsfront unter Berücksichtigung kon-
vektiver Vorgänge in der Schmelze gegeben [24]. In den meisten technisch relevanten 
Legierungssystemen des Eisens nimmt k0 Werte kleiner Eins an. Daraus folgt, dass die Grenz-
fläche in Systemen mit geringer Grenzschichtdicke (z.B. bei gerührter Schmelze) bis zu 
kleineren Temperaturgradienten in ebener Form erhalten bleibt, verglichen mit Systemen 
größerer Grenzschichtdicke. 
Das Kriterium nach Tiller und Burton stellt eine Vereinfachung des realen Erstarrungsprozesses 
dar, da es die Wärmeleitung in Schmelze und Festkörper nicht berücksichtigt. Es wurden dyna-
mische Theorien entwickelt, um die zeitliche Entwicklung einer Wachstumsinstabilität vorher-







   (2.17) 
Die Berücksichtigung von Wärmeleitung und Erstarrungsenthalpie führt zu einer Stabilisierung 












  (2.18) 
beschrieben [23]. Der die Erstarrungsenthalpie beinhaltende Term trägt in stark unterschied-
lichem Maße zur Stabilisierung der ebenen Erstarrungsfront bei. Für Eisensysteme liegt er in der 
Größenordnung von 27103  msK . 
 
Im folgenden Abschnitt wird die Auswirkung von Störungen der Erstarrungsfront reiner Metalle 
diskutiert. Dabei entfallen die komplexen Zusammenhänge der Verteilung der Legierungs-
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elemente sowie ihre zeitliche Änderung. Anschließend werden die Zusammenhänge auf 
Legierungssysteme ausgeweitet und verallgemeinert. 
 
2.3.3 Erstarrungsmorphologie reiner Metalle 
Durch Störungen der Phasengrenze fest/flüssig stellt sich in Grenzflächennähe ein im Vergleich 
zur ungestörten Grenzfläche (punktierte Linien in Bild 2.11) modifizierter Temperaturgradient 
ein. Die Temperatur der Phasengrenze entspricht grundsätzlich der für die jeweilige Zusammen-
setzung charakteristischen Liquidustemperatur. Daher ist der Temperaturgradient an jedem 
Punkt der Phasengrenze unterschiedlich groß. Bei positivem Temperaturgradienten (Teilbild a) 
stellt sich für einen über die Stelle 0z  herausragenden Teil der Erstarrungsfront ein steilerer 
Temperaturgradient in der Schmelze und ein flacherer im Festkörper ein (Schnitt A-A). Für die 
zurückliegenden Teile der Erstarrungsfront gelten entsprechend umgekehrte Verhältnisse 
(Schnitt B-B). Der aus dem Temperaturverlauf des Schnitts A-A resultierende höhere Wärme-
strom aus der Schmelze in die Spitzen im Vergleich zur Wärmeleitung im Festkörper führt zum 
Abschmelzen der vorstehenden sowie zum rascheren Wachsen der zurückliegenden Stellen der 
Erstarrungsfront. Bei negativem Temperaturgradienten (Teilbild b) sind die Verhältnisse genau 
entgegengesetzt. An den vorstehenden Stellen stellt sich ein steilerer Temperaturgradient ein, 
was zu rascherer Abfuhr der Kristallisationswärme in die Schmelze führt und somit das Spitzen-
wachstum fördert. Daher ist bei reinen Metallen instabiles Wachstum nur bei negativem 
Temperaturgradienten möglich, wodurch globulitisch dendritische Wachstumsformen entstehen. 
Bei Vorliegen eines positiven Temperaturgradienten erfolgt die Erstarrung als ebene Front [20]. 
In einer thermisch unterkühlten Schmelze wird die Morphologie der Erstarrungsfront durch das 
Temperaturfeld vor dieser maßgeblich beeinflusst. Jeong [25] untersuchte die Spitzenradien von 
Dendriten in Abhängigkeit von der Strömungsgeschwindigkeit der Flüssigphase an organischen, 
kubisch raum- und flächenzentriert erstarrenden Substanzen. Mit zunehmender Strömungs-
geschwindigkeit stellt sich ein steilerer Temperaturgradient ein, welcher in abnehmenden 
Spitzenradien und zunehmenden Wachstumsgeschwindigkeiten resultiert (Bild 2.12). 
 
2.3.4 Erstarrungsmorphologie von Legierungen 
Bei der Erstarrung von Legierungssystemen stellen neben dem Temperaturgradienten der 
Verteilungskoeffizient zwischen Festkörper und Schmelze sowie der Konzentrationsausgleich in 
der Schmelze entscheidende Einflussfaktoren dar. Die meisten Stoffsysteme des Eisens haben 
einen Gleichgewichtsverteilungskoeffizienten 10 k , d.h. auf der eisenreichen Seite binärer 
Systeme senken die Legierungselemente den Schmelzpunkt des Eisens. Als Ausnahmen sind die 
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Elemente Technetium, Rhenium, Ruthenium, Osmium und Iridium zu nennen [26]. Diese 
kommen jedoch für technisch interessante Legierungssysteme des Eisens nicht in Betracht. 
Bei einem negativen Temperaturgradienten (thermisch unterkühlte Schmelze) bildet sich, wie bei 
reinen Metallen auch, eine instabile Erstarrungsfront aus. Da die rechte Seite von Gleichung 
(2.15) stets positive Werte annimmt, ist die Bedingung für stabiles Wachstum bei negativen 
Temperaturgradienten immer erfüllt [20]. Technische Erstarrungssysteme sind jedoch zumeist 
durch einen positiven Temperaturgradienten gekennzeichnet, woraus instabile Wachstums-
bedingungen resultieren. In Abhängigkeit vom Betrag des Temperaturgradienten und der Länge 
der unterkühlten Zone bilden sich morphologisch unterschiedliche Kristallformen (Bild 2.13). 
Die Morphologie der erstarrten Kristalle und deren zeitliche Entwicklung werden im Folgenden 
näher betrachtet [12]. 
Der Übergang von einer planaren Erstarrungsfront zu zellularem Wachstum wird durch den 
Gradienten Gp→c charakterisiert. Gradienten größer als Gp→c führen zu einer ebenen Front, 
niedrigere Temperaturgradienten fördern zellenartiges Wachstum. In letzterem Fall verstärken 
sich die wellenförmigen Störungen der Grenzfläche (Gleichung (2.14)). Zellen entstehen in 
Folge günstigerer Diffusionsbedingungen an den Spitzen einer Störung im Vergleich zu den 
zurückliegenden Bereichen. An der Spitze werden die gelösten Stoffe in ein größeres Volumen 
abgeführt, wodurch die Grenzschichtdicke verringert und die konstitutionelle Unterkühlung ver-
größert wird. Mit zunehmender Unterkühlung steigt der Abstand der Zellen an [12]. 
Zellen sind jedoch nur in einem bestimmten Bereich von Abständen zueinander stabil. Übersteigt 
dieser Abstand einen kritischen Wert, werden die Zellen instabil und entarten zu Dendriten. Das 
parallele Auftreten von Zellen und Dendriten ist in einem bestimmten Bereich des Verhältnisses 
von Wachstumsgeschwindigkeit v und Temperaturgradient G möglich und wird zusätzlich durch 
die Zusammensetzung bestimmt (Bild 2.14). Der Abstand zweier Zellen, oberhalb dessen sich 
Dendriten ausbilden, wird von Trivedi [27] mit folgender Beziehung beschrieben: 
3/1
0
)(1~   vGcdc  (2.19) 
Bereits kurz hinter der paraboloiden Dendritenspitze treten an den Seiten der Zellen Instabili-
täten auf. Dieser Vorgang ist mit dem Entstehen von Zellen aus einer ebenen Front vergleichbar. 
In kubischen Kristallsystemen bilden zunächst nadelförmige Zellen in vier orthogonal zu ihrer 
Längsachse stehenden Richtungen Verzweigungen (Sekundärdendritenarme) aus. Diese können 
sich wiederum verzweigen, so dass Dendritenarme höherer Ordnung entstehen. Der Temperatur-
gradient für den Übergang von Zellen zu Dendriten (Gc→d) ist demnach kein fester Wert, 
sondern stellt einen gewissen Bereich dar. 
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Bei weiterer Verringerung des Temperaturgradienten wird die treibende Kraft für das Wachstum 
in dieser Zone zunehmend geringer, gleichzeitig wächst die Breite der unterkühlten Zone weiter 
an. Bei Gradienten kleiner als Gd→e entstehen äquiaxiale Dendriten in der Schmelze durch die 
Überlagerung mehrerer konstitutionell unterkühlten Zonen. Abgebrochene Dendritenfragmente 
und Fremdphasen wirken als Keime. Die Globulite wachsen entlang ihrer kristallografischen 
Vorzugsrichtungen frei in die sie umgebende unterkühlte Schmelze hinein bis sie einander be-
rühren (Bild 2.15). 
In einem realen Gussstück ist das Auftreten aller beschriebenen Wachstumsformen möglich, da 
diese sowohl vom Temperaturgradienten als auch von der Zusammensetzung beeinflusst werden. 
Einerseits wird der Temperaturgradient mit zunehmendem erstarrten Anteil geringer (ab-
nehmende Wärmeleitfähigkeit des Festkörpers), andererseits nimmt die konstitutionelle Unter-
kühlung zu (Konzentrationsanreicherung der Schmelze). In Bild 2.16 ist dieser Zusammenhang 
qualitativ dargestellt. Bei konstantem vGl -Verhältnis wird die ebene Erstarrungsfront durch 
steigenden Legierungsgehalt destabilisiert [12, 20]. Bild 2.17 gibt die Morphologie der 
Erstarrungsfront in Abhängigkeit vom Temperaturgradienten und der Konzentration wieder [20]. 
 
2.3.5 Zeitliche Entwicklung der Dendritenmorphologie 
Dendriten haben unter der Voraussetzung des unbehinderten Wachstums eine tannenbaum-
ähnliche Struktur (Bild 2.18). Kurz hinter der paraboloiden Spitze bilden sich sekundäre Äste 
mit einem anfänglichen Abstand 02 . Bedingt durch die ungünstigeren Geometrie- und 
Diffusionsverhältnisse in den Zwickeln zwischen Primär- und Sekundärdendritenarmen reichern 
sich in diesen Bereichen Legierungselemente besonders stark an. Dadurch wird die 
Liquidustemperatur lokal herabgesetzt. Somit wird das Wachstum in diesen Bereichen gebremst 
und es entsteht eine Verjüngung, während weiter von der Wurzel entfernte Bereiche der 
Dendritenarme in Dickenrichtung wachsen. Die Konzentration eines Legierungselements an der 
Erstarrungsfront wird durch die Gibbs-Thomson-Beziehung beschrieben 
Klcc c    (2.20) 
wobei c bzw. c∞ die Konzentration an einer gekrümmten bzw. ungekrümmten Grenzfläche, lc die 
kapillare Länge und K die zugehörige Krümmung bezeichnen. 
Der Konzentrationsgradient zwischen Gebieten unterschiedlich stark gekrümmter Grenzflächen 
wird durch die Diffusion der Legierungselemente teilweise abgebaut (Bild 2.19). Aus der abneh-
menden Konzentration im Bereich der Dendritenwurzel resultiert jedoch gleichermaßen, dass 
deren Krümmungsradius abnimmt, was mit weiterer Verringerung des Abstandes 1r  einhergeht. 
Dieser Vorgang kann solange andauern, bis ein Dendritenarm an seiner Wurzel keinen Kontakt 
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mehr zu dem Dendritenarm höherer Ordnung hat oder die von den Dendritenarmen einge-
schlossene Restschmelze komplett erstarrt ist [28]. Der endgültige sekundäre Dendritenarm-
abstand f2  wird durch die Kontaktzeit der Dendriten mit der Restschmelze bestimmt [20]. Die 
lokale Erstarrungszeit ist definiert als die Zeit, welche die Erstarrungsfront zum Durchlaufen des 





ft  (2.21) 
beschrieben. Der Vergröberungsprozess überführt das System in einen Zustand niedrigerer freier 
Enthalpie. Die Triebkraft der Dendritenvergröberung ist demnach dieselbe wie beim Wachsen 
großer Ausscheidungen auf Kosten kleinerer (Ostwald-Reifung). 
Unter der Voraussetzung, dass f2
0
2    ist, ergibt sich der sekundäre Dendritenarmabstand zu: 
3/1
022 )( f
f t   (2.22) 
In die Konstante μ0 gehen je nach Ansatz der Diffusionskoeffizient der Schmelze, der Gibbs-
Thomson-Koeffizient, der Verteilungskoeffizient, die Konzentration des Legierungselements 
sowie weitere Parameter ein [12]. Die Fülle an Einflussparametern lässt vermuten, dass die 
Konstante μ0 je nach Legierungssystem in weiten Grenzen schwanken kann. Bei Stählen bewegt 
sie sich in der Größenordnung von 5 bis 50 [29]. Bei C-Mn-Stählen liegt 02  in der Größen-
ordnung von f26,0...4,0  , woraus durch die Nichtberücksichtigung von 02  ein Fehler von 6 bis 
22 % resultiert [30].  
Imagumbai gibt für den Fall der gerichteten dendritischen Erstarrung eine empirische Beziehung 
zwischen primärem und sekundärem Dendritenarmabstand (vgl. Bild 2.18) für C-Mn-Stähle an 
12   c  (2.23) 
wobei die Konstante c im Bereich zwischen 0,39 und 0,60 liegt [31]. 
 
2.3.6 Seigerungsmodelle 
Der Konzentrationsverlauf vor der Erstarrungsfront übt einen starken Einfluss auf die Verteilung 
der Legierungselemente im Gussstück aus. Im Folgenden werden drei Fälle unterschiedlicher 
Diffusionsbedingungen betrachtet [16]: 
 vollständiger Konzentrationsausgleich in der Flüssigphase ( D ), 
 fehlender Konzentrationsausgleich in der Flüssigphase ( 0D ), 
 begrenzter Konzentrationsausgleich in der Flüssigphase, 
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wobei in allen Fällen von einer komplett unterdrückten Diffusion im Festkörper ausgegangen 
wird. Die Konzentrationsverläufe einer Legierungskomponente mit einem Verteilungs-
koeffizienten kleiner Eins sind in Bild 2.20 dargestellt. Die Erstarrungsfront ( 0x ) bewegt sich 
mit der Geschwindigkeit v in die Schmelze hinein. Direkt an der Erstarrungsfront ergibt sich ent-
sprechend des Zustandsdiagramms eine Unstetigkeit in der Konzentration des Legierungs-
elements.  
Im Fall des vollständigen Konzentrationsausgleichs kann sich keine Konzentrationsspitze auf-
bauen, da der Überschuss des Legierungselements unmittelbar ins Innere der Schmelze ab-
transportiert wird (Teilbild a). Dadurch steigt lc  mit wachsendem Anteil erstarrten Metalls an, 
was entsprechend des Verteilungskoeffizienten zu einer ebenfalls steigenden Konzentration im 
Festkörper mit zunehmenden Erstarrungsfortschritt führt. Zum Ende der Erstarrung wächst die 
Konzentration im Festkörper aus Gründen der Masseerhaltung auf Werte weit oberhalb von 0c  
an. 
Bei fehlendem Konzentrationsausgleich wird die Legierungskomponente nicht ins Innere der 
Schmelze abtransportiert, so dass sich unmittelbar vor der Erstarrungsfront eine Konzentrations-
spitze aufbaut (Teilbild b). Die zuerst ausgeschiedenen Kristalle haben die Konzentration 0ck  . 
In der Flüssigphase setzt eine Konzentrationsanreicherung in einem schmalen Bereich ein, 
außerhalb dessen die Schmelze weiterhin die Konzentration 0c  hat. Die Konzentrationsspitze der 
Flüssigphase mit dem Wert kc0  wird vor der Erstarrungsfront hergeschoben. Im Festkörper 
beträgt die Konzentration, abgesehen von einem schmalen Bereich zu Beginn und zu Ende der 
Kristallisation ebenfalls 0c . 
Teilbild c gibt den allgemeinen Fall wieder, der zwischen den beiden Grenzfällen liegt. Zu 
Beginn der Erstarrung scheiden sich Kristalle der Konzentration 0ck   aus. Es baut sich eine 
Konzentrationsspitze der Höhe ic  auf, die teilweise durch Konvektion und Diffusion in der 
Schmelze abgebaut wird. Dadurch steigen die Legierungskonzentration der Schmelze lc  und die 
Konzentrationsspitze ic  stetig an, was ebenfalls zu einem Anstieg der Konzentration im Fest-
körper sc  führt. Am Ende der Erstarrung übersteigt sc  aufgrund der Masseerhaltung die 
Ausgangskonzentration 0c . Demzufolge ist der Rand eines Gussstücks negativ, der Kern positiv 
geseigert. Allerdings sind die Konzentrationsunterschiede nach Abkühlung auf Raumtemperatur 
nicht so stark, wie es diese Modellvorstellung wiedergibt. Durch die in realen Erstarrungs-
systemen stattfindende Diffusion im Festkörper werden Seigerungen, abhängig von der Abkühl-
rate und der Art des seigernden Elements, mehr oder weniger stark abgebaut. 
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2.4 Gießfehler 
Beim Formgießen von Stählen können vielfältige Fehler auftreten, die je nach Schwere und 
Möglichkeit ihrer nachträglichen Beseitigung die Verwendbarkeit des Gussteils einschränken. 
Zu den häufig anzutreffenden Fehlern gehören Risse, Vererzungen, Einschlüsse, Kaltlauf, 
Verzug und verschiedene Formen von Porosität. Im Folgenden wird jedoch nur die Porosität 
betrachtet, da diese Fehlerart bei der Durchführung von Gießversuchen dünnwandiger Stahl-
gussteile in der Vergangenheit in verschiedener Form auftrat und ihr daher besondere Beachtung 
geschenkt werden soll [32]. Lunker und eingeschlossene Gasblasen bilden gemeinsam die 
Porosität eines Gussstücks. Porosität mindert die Gussteilqualität, da durch fehlende 
Materialbindung in Kombination mit innerer Kerbwirkung die mechanischen Eigenschaften 
herabgesetzt werden [33, 34]. 
 
2.4.1 Lunkerbildung 
Lunker können hinsichtlich ihrer Größe in Mikro- und Makrolunker unterteilt werden. Sie ent-
stehen bei der Erstarrung einer Metallschmelze durch Volumenkontraktion. Die Verringerung 
des spezifischen Volumens wird durch das Abkühlen der Schmelze von Gieß- auf Liquidus-
temperatur, dem eigentlichen Erstarrungsprozess sowie die weiterer Abkühlung des Festkörpers 
hervorgerufen. Die beiden erstgenannten können zur Lunkerbildung führen, während die 
Volumenkontraktion der festen Phase in Schrumpfspannungen oder Verzug des Gussteils 
resultiert. Makrolunker sind unvermeidbar, können jedoch durch die konstruktive Gestaltung des 
Gießsystems in Bereiche außerhalb des interessierenden Gussteils verlegt werden. Sie sind daher 
im Allgemeinen gut kontrollierbar. Das Lunkervolumen beträgt für Stahlwerkstoffe 4 bis 7 % 
des Schmelzvolumens und liegt somit im Spektrum der gebräuchlichen Gusswerkstoffe im 
oberen Bereich [35]. 
Mikrolunker (auch Mikroporosität genannt) entstehen bei der Erstarrung der zwischen dem 
Dendritenskelett eingeschlossenen Restschmelze. Das spezifische Volumen des erstarrenden 
Systems verringert sich durch die Phasenumwandlung flüssig/fest, so dass im Laufe des 
Umwandlungsprozesses Hohlräume entstehen. Sofern das gegossene Produkt ein Halbzeug dar-
stellt und im Folgenden einen Umformprozess durchläuft, führen Mikrolunker nur zu un-
wesentlichen Beeinträchtigungen, da sie durch die plastische Deformation beseitigt werden. In 
Formgussstücken kann die Porosität jedoch zur Qualitätsminderung führen, da sie die mecha-
nischen Eigenschaften negativ beeinflusst. Mikroporosität tritt v.a. an Stellen mit Material-
anhäufungen und an Wanddickenübergängen auf. Das Ausmaß der Porosität eines Gussstücks ist 
u.a. abhängig von [36, 37]: 
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 den thermischen Eigenschaften der Legierung (z.B. Erstarrungsenthalpie, Wärme-
leitfähigkeit der Schmelze und des Festkörpers, Temperaturabhängigkeit des spezi-
fischen Volumens), 
 der chemischen Zusammensetzung (z.B. gelöster Gasgehalt) und dem Erstarrungs-
intervall der Legierung, 
 den Eigenschaften der Form (z.B. Wärmeleitfähigkeit, Wärmeübergang, thermische 
Beständigkeit des Binders) und 
 der Gussstückgeometrie (z.B. Modul, Speisungsvermögen). 
Zur Vorhersage der Mikroporosität existieren verschiedene Ansätze. Ein verbreiteter Ansatz 
beruht auf dem Gesetz von Darcy, wonach das Dendritenskelett als poröses Medium für die 
durchströmende Metallschmelze aufgefasst wird. Niyama [38] entwickelte für verschiedene 







l min1   (2.24) 
Dafür sind der Temperaturgradient der Schmelze Gl und die Abkühlgeschwindigkeit am Ende 
der Erstarrung fT  maßgeblich. Die Abkühlgeschwindigkeit fT  unterscheidet sich von der allge-
mein üblichen (Quotient aus Erstarrungsintervall und lokaler Erstarrungszeit), die das integrale 
Mittel aller Erstarrungsgeschwindigkeiten zwischen Dendritenwurzel und -spitze darstellt. Der 
letzte Teil der Erstarrung ist wesentlich für die Ausbildung von Mikroporosität verantwortlich, 
da die Schmelze durch das bereits gebildete Dendritenskelett nur bedingt nachfließen kann. Eine 
zunehmende Erstarrungszeit führt entsprechend Gleichung (2.21) zu einem größeren 
Dendritenarmabstand und somit zu größerer Porosität des Dendritenskeletts. Steigende 
Temperaturgradienten hingegen führen zu einer geringeren Breite des Zweiphasengebiets 
flüssig/fest und reduzieren dadurch den Druckabfall des Systems, was zu günstigerer Nach-
speisung von Schmelze führt.  
Hardin [39] zeigte, dass zur Sicherstellung weitgehend porenfreier Gussstücke ein Mindestwert 
für fl TG   erreicht sein muss. Die unterschiedlichen Grenzwerte zwischen 0,2 und 
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2.4.2 Gasblasenbildung 
Gasblasen entstehen aus in der Metallschmelze gelösten Elementen, die durch chemische 
Reaktion oder Rekombination in den gasförmigen Zustand übergehen. Dabei muss zur Bildung 
einer Gasblase sowohl der lokal anliegende äußere Druck überwunden als auch eine neue Grenz-
fläche zwischen Metallschmelze und der entstehenden Gasblase gebildet werden. Zur Bildung 
einer Gasblase mit dem Radius r muss die Bedingung 
r
phgpp shrinkllg
 20   (2.25) 
erfüllt sein [40]. Die Ausdrücke 0p , ll hg   und r2  bezeichnen den statischen bzw. 
äußeren, den metallostatischen und den Kapillardruck. Der Schrumpfungsdruck pshrink folgt aus 
der Lösung der Kontinuitäts- und Bewegungsgleichung. Der Gasdruck pg ergibt sich aus der 




Xg aaKp   (2.26) 
mit der temperaturabhängigen Reaktionskonstanten K. Durch die Anreicherung der Schmelze 
mit Legierungs- und Begleitelementen vor der Erstarrungsfront bei fortschreitendem 
Erstarrungsverlauf nimmt die Neigung des Systems zur Gasblasenbildung zu. Die Gasblasen-
bildung kann sowohl metallurgische als auch formstoffbedingte Ursachen haben. Metallurgisch 
kommt der Einstellung niedriger Gasgehalte und Abbindung der zur Gasblasenbildung 
neigenden Elemente des Systems große Bedeutung zu. Bei unzureichender Gasdurchlässigkeit 
des Formstoffs können Zersetzungsprodukte des Binders bzw. Restfeuchtigkeit des Formstoffs in 
die Gusslegierung gelangen und dort eingeschlossen werden [35].  
 
2.5 Erkenntnisstand und Defekte 
Die vorangegangene Literaturauswertung gibt einen Überblick über die Parameter, die den 
Erstarrungsprozess und die Gefügemorphologie beeinflussen. Einige Zusammenhänge sind sehr 
gut untersucht und quantitativ abgesichert, für andere hingegen existieren keine oder wider-
sprüchliche Aussagen. Zur Systematisierung wird eine Einstufung der Zusammenhänge hin-
sichtlich ihrer Güte vorgenommen, mit deren Hilfe Schwachstellen (Defekte oder ungeklärte 
Zusammenhänge) aufgezeigt werden (Tabelle 2.1). Diese geben anschließend die Richtung vor, 
in der weitere Untersuchungen notwendig sind. Die eingetragenen Bezeichnungen bedeuten: 
1 quantitative Abhängigkeit gegeben, 
d qualitative Abhängigkeit gegeben (kleiner Defekt), 
D keine Abhängigkeit oder widersprüchliche Angaben gefunden (großer Defekt). 
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Bei der vorgenommenen Bewertung handelt es sich um eine vorläufige Einschätzung, die dem 
gegenwärtigen Erkenntnisstand entspricht. Diese erhebt keinen Anspruch auf Vollständigkeit, ist 
aber notwendig, um eine Präzisierung der einleitend gegebenen Aufgabenstellung vornehmen zu 
können. 
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3 Aufgabenstellung und ihre Präzisierung 
Der experimentelle Teil dieser Arbeit verfolgt das Ziel, ein möglichst breites Spektrum dünn-
wandig vergossener Eisenlegierungen zu betrachten. Dazu werden Grundlegierungen, ausgehend 
von verschiedenen Legierungsgruppen von Stählen, ausgewählt, erschmolzen und zu dünn-
wandigen Teilen in Quarzsandformen vergossen. Die Anordnung zur Erzeugung der Gussteile 
knüpft an die industriell relevante Technologie des Niederdruckgießverfahrens an und ist am 
Institut für Eisen- und Stahltechnologie bereits erfolgreich im Labormaßstab angewendet 
worden. Unterschiedliche Legierungsgruppen decken verschiedene Anwendungsbereiche in der 
Praxis ab. Zur Quantifizierung der spezifischen Wirksamkeit einzelner Legierungselemente 
innerhalb einer Legierungsgruppe wird die chemische Zusammensetzung der Grundlegierung 
variiert. 
Bei aufwändigen Schmelz- und Gießversuchen, wie sie hier zur Anwendung kommen, besteht 
die Notwendigkeit, den experimentellen Aufwand zu minimieren. Um jedoch nicht auf quanti-
tativ gesicherte Aussagen verzichten zu müssen, wird die Methode der statistischen Versuchs-
planung und -auswertung angewendet. Diese gestattet die Quantifizierung der Effekte unter-
schiedlicher Einflussgrößen bei gleichzeitig minimalem Versuchsaufwand. 
Aus den erhaltenen Gussteilen wird Material für metallografische Untersuchungen und mecha-
nische Prüfungen gewonnen. An Metallografieproben werden verschiedene Wärme-
behandlungen durchgeführt, deren Zustände ebenfalls metallografisch charakterisiert werden. 
Günstige Wärmebehandlungsregime werden auf die Proben für mechanische Prüfungen über-
tragen. Die Eigenschaftscharakterisierung erfolgt im Zug- und Kerbschlagbiegeversuch. 
 
Neben experimentellen Untersuchungen soll der Gieß- und Erstarrungsprozess mit Simulations-
methoden ganzheitlich abgebildet werden, beginnend mit der Füllung der Gießform mit der 
flüssigen Legierung bis hin zur Gefügebildung während der Erstarrung. Dazu sind umfangreiche 
Informationen über Materialeigenschaften erforderlich, welche aus experimentellen Unter-
suchungen sowie Literaturangaben gewonnen werden. Gegebenenfalls werden fehlende Werte 
durch Berechnungen ergänzt. Aufgrund der Komplexität des Gieß- und Erstarrungsprozesses 
wird der Gesamtprozess sinnvoll in Teilprozesse zerlegt. Die Formfüllung wird getrennt vom 
Erstarrungsprozess betrachtet. Dazu finden für die jeweilige Aufgabenstellung spezifische 
Softwarepakete Anwendung. 
Die Simulationsergebnisse werden mit experimentellen Gefügedaten verglichen und die 
Adäquatheit der Simulation bewertet. Es wird ein Weg für die Anwendbarkeit der Software auf 
die Vorhersage der Mikrostrukturentwicklung dünnwandig vergossener Eisenlegierungen 
aufgezeigt. 
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4 Kleintechnische Versuche zur Herstellung dünnwandiger Stahlgussteile 
4.1 Genutzte Anlagen und Untersuchungsmethoden 
Zur Herstellung dünnwandiger Stahlgussteile wurden kleintechnische Schmelz- und Gieß-
versuche im Versuchsfeld des Instituts für Eisen- und Stahltechnologie durchgeführt. Dazu kam 
ein Mittelfrequenz-Induktionsofen mit einer Schmelzkapazität von 28 kg Stahl zum Einsatz. Um 
entsprechendes Probenmaterial für die mechanischen Prüfungen herausarbeiten zu können, 
wurden rechteckige Probekörper der Abmessung 210 x 295 mm in Gießformen aus Furanharz 
gebundenem Quarzsand gegossen. Die Dicke der Probekörper wurde zwischen 4 und 6 mm 
variiert. Aus dem Material wurden mechanische Prüfkörper mit Dicken von 3 und 5 mm heraus-
gearbeitet. Die Dickenreserve von jeweils 1 mm war für die anschließende mechanische 
Bearbeitung der Oberfläche vorgesehen. 
Die Versuchstechnik bildete ein Niederdruckgießverfahren nach. Da mit den zur Verfügung 
stehenden Versuchsanlagen jedoch kein Niederdruckguss möglich war, wurde die Druck-
differenz durch den Einsatz eines angeschlossenen Unterdrucksystems realisiert. Die Sandform 
wurde in einen aus Stahlblech gefertigten, zur Umgebung abgedichteten Kasten eingesetzt, der 
über einen Anschluss zu einer Vakuumpumpe verfügte (Bild 4.1a). Nach dem Einschmelzen des 
Ausgangmaterials erfolgte die Einstellung der gewünschten Legierungszusammensetzung und 
Gießtemperatur. Die Liquidustemperatur wurde thermodynamisch mit der Software FactSageTM 
berechnet. In Vorversuchen erfolgte die Ermittlung der für jeden Legierungstyp minimal not-
wendigen Überhitzungstemperatur zur vollständigen Formfüllung durch schrittweise Anpassung. 
Vor dem Abgießen wurde der Unterdruck in der Sandform eingestellt. Zur Strömungsberuhigung 
sowie zum Abscheiden nichtmetallischer Einschlüsse aus der Schmelze wurde im Einguss-
bereich der Form zusätzlich ein Aluminiumoxid-Schaumfilter installiert. Die Vakuumpumpe 
blieb bis zum Ende des Gießprozesses eingeschaltet und gewährleistete somit ständig eine 
Druckdifferenz zwischen der Umgebung und dem Inneren der Form. Nach dem Erstarren des 
Stahls in der Form wurde der Blechkasten gestürzt, die Form geöffnet und das Gussstück ent-
nommen. Beispielhaft ist eine gegossene Platte mit Anschnittsystem in Bild 4.2 dargestellt.  
Aus den dünnwandigen Gussstücken wurden Proben für metallografische Untersuchungen und 
mechanische Prüfungen herausgearbeitet. Für die metallografische Auswertung kam die Soft-
ware a4i-Analysis zur Anwendung. Die Fertigung der Probekörper für die Zug- sowie 
Kerbschlagbiegeversuche erfolgte nach DIN 50125 Form E (Probendicke: 3 mm) [41] sowie 
DIN EN 10045 [42] (Probenbreite: 5 mm). Die Zugversuche wurden auf einer 100 kN Universal-
prüfmaschine Zwick 1476 bei Raumtemperatur mit einer Prüfgeschwindigkeit von 13108  s  
ausgeführt. Für die Durchführung der Kerbschlagbiegeversuche bei Raumtemperatur und –80 °C 
stand ein Pendelschlagwerk PSd300/150 zur Verfügung. 
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Die Wärmebehandlung wurde in einer Vakuum-Wärmebehandlungsanlage mit Hochdruck-
gasabschreckung VKNQ 25/25/40 durchgeführt. Die Probenbehandlung mit dieser Anlagen-
technik sichert minimalen Verzug und ein niedriges Niveau innerer Spannungen durch Ver-
gleichmäßigung der Abkühlbedingungen. Zusätzlich verhindern Inertgasatmosphäre bzw. 
Vakuum Reaktionen an der Materialoberfläche. 
 
Um einerseits quantitative Abhängigkeiten zwischen Gefügeparametern bzw. mechanischen 
Eigenschaften und den variierten Eingangsgrößen zu erhalten und andererseits gleichzeitig den 
Versuchsumfang in einem vertretbaren Rahmen zu halten, wurden Methoden der statistischen 
Versuchsplanung und -auswertung genutzt. Die verwendeten Verfahren sind in Anhang A be-
schrieben. Die grafische Darstellung der charakteristischen Größen wurde abhängig von der 
Anzahl der Messwerte unterschiedlich gestaltet. Für eine große Anzahl an Messwerten wurde die 
Darstellung des Konfidenzintervalls des Mittelwerts für eine statistische Sicherheit von 95 % 
bevorzugt. Lagen hingegen nur wenige Messwerte vor, wie beispielsweise bei der Ermittlung 
mechanischer Kennwerte, wurde die Darstellung in Form der Spannweite der Einzelergebnisse 
gewählt.  
 
4.2 Auswahl der Versuchslegierungen 
Das potentielle Anwendungsspektrum für dünnwandigen Stahlguss ist sehr breit und umfasst 
viele Legierungsgruppen, von niedriglegierten Stählen über Duplex- und Mehrphasenstähle bis 
hin zu hochlegierten austenitischen Stählen. In Hinblick darauf wurde je ein Vertreter aus den 
folgenden fünf Legierungsgruppen ausgewählt: 
hochlegierter austenitischer Stahl  GX40CrNiSi25-20 
niedriglegierter Stahl    G20Mn5 
Duplexstahl     Nitronic 19D 
Mehrphasenstahl    ferritisch-bainitischer TRIP-Stahl 
hochfester schweißgeeigneter Baustahl bainitischer luftvergüteter Stahl 
 
Die dünnwandig vergossenen Stähle GX40CrNiSi25-20 sowie G20Mn5 wurden in früheren 
Arbeiten untersucht und die Ergebnisse ausführlich dargelegt [32, 43]. Daher wird aus Gründen 
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4.3 Ergebnisse der experimentellen Untersuchungen 
4.3.1 Duplexstahl 
Das Versuchsprogramm des Duplexstahls ist in Tabelle 4.1 dargestellt. Die Elemente Silizium 
( 1x ), Chrom ( 2x ), Molybdän ( 3x ) und Nickel ( 4x ) wurden unter Anwendung eines teil-




Das Gefüge des Gusszustands besteht aus Ferrit und Austenit, deren Anteile von der chemischen 
Zusammensetzung abhängig sind und stark variieren (Bild 4.3). Metallografisch wurden Ferrit-
anteile von 28 bis 79 % ermittelt. Die Elemente Silizium, Chrom und Molybdän bewirken eine 
Erhöhung des Ferritanteils, während Nickel diesen reduziert. 
Die stark unterschiedlichen Gefügemengenanteile wurden anhand thermodynamischer 
Rechnungen bestätigt (Bild 4.4). Die Darstellung gibt den Erstarrungs- und Umwandlungs-
verlauf zweier Versuchslegierungen (VL 2 und 7) als Funktion der Temperatur an. Die Flüssig-
phase ergänzt die Summe von Ferrit und Austenit auf 100 %. Grundsätzlich beginnt die 
Erstarrung für alle Legierungen ferritisch. Bei abnehmender Temperatur durchlaufen die unter-
suchten Versuchslegierungen ein Dreiphasengebiet Schmelze-Ferrit-Austenit. Eine Besonderheit 
stellt Legierung VL 7 dar, die komplett ferritisch erstarrt und Austenit aus der ferritischen Matrix 
im festen Zustand ausgeschieden wird. Die Berechnungen gelten unter Gleichgewichts-
bedingungen. Im Realsystem müssen zusätzlich kinetische Umwandlungshemmungen sowie 
lokale Anreicherungen von Legierungselementen berücksichtigt werden. Die Rechnungen sind 
somit als Anhaltspunkte für thermodynamisch mögliche Umwandlungen anzusehen. 
 
4.3.1.2 Wärmebehandlung 
Der Gusszustand bringt möglicherweise aufgrund seiner groben Struktur keine optimale 
Eigenschaftskombination mit. Daher wurde eine nachträgliche Wärmebehandlung vorgesehen. 
Der Stahl wurde im Temperaturbereich von 950 bis 1050 °C zwischen 15 und 45 min geglüht. 
Die Auswahl der Parameter erfolgte aufgrund von Untersuchungen von Wachter [44] sowie 
betrieblicher Erfahrungen [45]. Die Abkühlintensität nach der Glühbehandlung ist von unter-
geordneter Bedeutung. Der bei Raumtemperatur ermittelte Ferritanteil von Duplexstählen ähn-
licher Zusammensetzung zeigte keine signifikanten Unterschiede zwischen der Abkühlung in 
Wasser und an bewegter Luft [46]. Die Gefügemengenanteile werden hauptsächlich durch die 
Parameter Glühtemperatur und -dauer eingestellt. Offensichtlich ist der Anteil des bei der 
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Abkühlung gebildeten Ferrits gegenüber dem während der Glühung ausgeschiedenen 
verhältnismäßig gering. In Hinblick auf die Minimierung thermischer Spannungen und Verzug 
wurden die Proben mit Druckluft abgekühlt.              [47, 48, 49, 50, 51]                   
Während der Glühung findet je nach Zusammensetzung eine mehr oder weniger stark ausge-
prägte Umwandlung von Ferrit in Austenit statt, so dass der Ferritanteil nach der Wärme-
behandlung bei 25 bis 70 % liegt. In Tabelle 4.2 ist der Ferritanteil aller Versuchslegierungen im 
Gusszustand sowie in ausgewählten wärmebehandelten Zuständen dargestellt.  
Insbesondere bei Analysenvarianten, die im Gusszustand wenig Austenit enthalten (VL 4 und 6 
bis 8), ist eine deutliche Zunahme des Austenitanteils während der Glühung feststellbar. Inner-
halb großer Ferritkörner scheiden sich feine Austenitinseln aus. Durch den bereits deutlich 
höheren Austenitanteil anderer Versuchslegierungen ist deren Umwandlungsneigung schwächer 
ausgebildet bzw. nicht mehr feststellbar (Bild 4.5). Die Austenitausscheidung ist umso stärker, je 
niedriger die Glühtemperatur im untersuchten Bereich gewählt wird. Diese Ergebnisse stimmen 
qualitativ mit den thermodynamischen Rechnungen überein. Gegenläufig dazu ist die Kinetik der 
Ausscheidungsvorgänge gerichtet. Offensichtlich überwiegt die Erhöhung der thermo-
dynamischen Triebkraft gegenüber der geringeren Diffusionsgeschwindigkeit bei 950 °C.  
Neben Austenit scheiden sich bei einigen Analysenvarianten (VL 5 und 8) während der Glühung 
im Bereich von 950 bis 1000 °C weitere Phasen aus (Bild 4.6). Zu deren Identifikation wurden 
Härtemessungen sowie rasterelektronenmikroskopische Untersuchungen durchgeführt. Innerhalb 
des Austenits bzw. an den Austenit-Ferrit-Grenzen bilden sich Chrom und Molybdän legierte 
Karbide. Parallel zur Anreicherung dieser Elemente ist eine Abreicherung an Eisen, Nickel und 
Silizium zu verzeichnen. Neben Karbiden scheidet sich eine weitere Phase aus. Diese wird aus-
schließlich innerhalb des Ferrits ausgeschieden und erscheint sowohl in massiver als auch 
eutektoider Form (Bild 4.6). Die ausgeschiedene Phase weist mit 500 HV0,025 im Vergleich zur 
ferritisch-austenitischen Matrix (<300 HV0,025) eine deutlich höhere Härte auf. Es kann davon 
ausgegangen werden, dass die wahre Härte noch deutlich oberhalb der gemessenen liegt. 
Aufgrund der geringen räumlichen Ausdehnung der Phase fließt stets ein gewisser Effekt der 
umgebenden Matrix in das Ergebnis ein. Innerhalb der Phase sind insbesondere Chrom, 
Molybdän und Silizium angereichert, während die Elemente Nickel und Eisen stark abgereichert 
sind. Stickstoff und Kohlenstoff zeigen keine signifikante Änderung gegenüber der Matrix, was 
die Existenz einer intermetallischen Phase nahe legt.  
In Duplexstählen wird die Bildung von Karbiden verschiedenen Strukturtyps, Chromnitrid Cr2N 
sowie intermetallischen Phasen wie σ-, χ- und Laves-Phase beschrieben [47-52]. Nach 
Eckstein [53] scheidet sich bei der Glühung von Duplexstählen der untersuchten Zusammen-
setzung neben Karbiden nur die σ-Phase aus. Eine Glühdauer im Bereich von 10 bis 60 min ist 
für deren Bildung ausreichend [54]. Die eutektoide Morphologie liegt in der parallel statt-
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findenden Ausscheidung von σ-Phase und Austenit begründet. Zunächst wächst die σ-Phase in 
die ferritische Matrix hinein, da in dieser Chrom, Molybdän und Silizium angereichert sind und 
der Ferrit günstigere Diffusionsbedingungen aufweist als der Austenit. In Folge dessen verarmt 
der Ferrit an der Grenzfläche an ferritstabilisierenden Elementen, wodurch die Austenit-
ausscheidung begünstigt wird [55, 56]. Dieses dynamische Wechselspiel resultiert in der 
gefundenen Erscheinung. 
Die σ-Phase wirkt sich vor allem negativ auf die Zähigkeitseigenschaften aus. Daher sollten 
Legierungsvarianten und Wärmebehandlungsparameter gemieden werden, die zu ihrer Bildung 
führen. Nach der Glühung bei 1050 °C wurde die σ-Phase bei keiner Versuchslegierung ge-
funden. Daher ist insbesondere bei anfälligen Zusammensetzungen darauf zu achten, die 
Wärmebehandlungstemperatur ausreichend hoch zu wählen. Die metallografischen Aus-
wertungen dienten der Festlegung der Wärmebehandlungsparameter. Die Variation der Halte-
dauer auf Glühtemperatur im Bereich zwischen 15 und 45 min bewirkt nur eine geringe 
Veränderung des Austenit-Ferrit-Volumenverhältnisses, da die Austenitausscheidung haupt-
sächlich in den ersten 5 min der Wärmebehandlung stattfindet [57]. Die Glühung bei 1000 °C 
führt zu Gefügezuständen, die zwischen denen der bei 950 und 1050 °C behandelten Proben 
liegen. Aufgrund dieser Ergebnisse wurden folgende Wärmebehandlungsparameter für die 
Proben zur Prüfung der mechanischen Eigenschaften festgelegt: 
Glühtemperatur: 950 und 1050 °C 
Glühdauer:  15 min 
Abkühlung: 15 K/s im Bereich zwischen Glühtemperatur und 500 °C 
(entspricht Abkühlung an bewegter Luft). 
 
4.3.1.3 Ergebnisse der Zugversuche 
Für die 0,2 %-Dehngrenze wird nach betrieblichen Vorgaben [45] ein Mindestwert von 
350 N/mm² gefordert. Dieser wird von allen Versuchslegierungen und Behandlungszuständen 
erreicht (Bild 4.7). Im Gusszustand liegen die Werte für die Dehngrenze 60 bis 110 N/mm² 
höher als die des wärmebehandelten Zustands, wobei zwischen beiden Glühtemperaturen kein 
signifikanter Unterschied feststellbar ist. Der Ferritanteil stellt sowohl im Guss- als auch im 
wärmebehandelten Zustand die wesentliche Einflussgröße dar (Bild 4.8). 
Für die Zugfestigkeit wird ein Mindestwert von 680 N/mm² gefordert. Im Gusszustand erfüllen 
abgesehen von VL 1 alle Legierungen diese Forderung (Bild 4.9). Die Zugfestigkeit ergibt sich 
in Abhängigkeit von der chemischen Zusammensetzung: 
4321
2 4,51,299,173,27742)/( xxxxmmNRm      (GZ) (4.1) 
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Die Erhöhung des Legierungsgehalts, insbesondere an Silizium und Molybdän, wirkt festigkeits-
steigernd. Durch die Wärmebehandlung nimmt die Festigkeit gegenüber dem Gusszustand um 
etwa 40 N/mm² ab. Die Abhängigkeit der Zugfestigkeit vom Ferritanteil ist vergleichsweise 
gering (Bild 4.10). Der Anstieg der Regressionsgeraden ist deutlich flacher und die Streuung der 
Messpunkte größer. 
Die Wärmebehandlung führt für alle Versuchslegierungen zu einer Verringerung der Zug-
festigkeit. Dadurch erreicht Legierung VL 3 nicht mehr das geforderte Niveau. Vor allem bei 
VL 8 scheidet sich während der Glühung bei 950 °C σ-Phase aus. Diese wirkt jedoch aufgrund 
des ohnehin hohen Festigkeitsniveaus, hervorgerufen durch den hohen Ferritanteil, nicht weiter 
festigkeitssteigernd. Im wärmebehandelten Zustand ergibt sich die Zugfestigkeit ohne Berück-
sichtigung der Variation der Glühtemperatur zu: 
3341221
2 9,217,99,85,35698)/( xxxxxmmNRm    
414232413 2,43,43,4 xxxxx                               (WB)f 
 
(4.2) 
Der festigkeitssteigernde Effekt durch die Erhöhung des Chrom- und Molybdängehalts nimmt im 
Vergleich zum Gusszustand ab, während der des Siliziums erhöht wird. Nickel wirkt im wärme-
behandelten Zustand geringfügig festigkeitserniedrigend. Daneben treten mehrere vermengte 
Wechselwirkungseffekte auf, deren Einfluss in der Größenordnung der Haupteffekte von Nickel 
und Molybdän liegt. Diese Effekte sind schwer deutbar. Offensichtlich wirkt sich die Variation 
der chemischen Zusammensetzung nicht nur auf die Gefügemengenanteile und die 
Mischkristallverfestigung, sondern auch auf die Gefügemorphologie, die Gefügedispersität und 
weitere festigkeitsbestimmende Größen aus. 
Die Bruchdehnung ist in weiten Grenzen in Abhängigkeit von der Zusammensetzung und dem 
Gefügezustand einstellbar. Im Gusszustand ist eine Gruppierung der Bruchdehnungswerte in 
zwei Bereiche, 3 bis 8 % sowie 27 bis 40 %, erkennbar (Bild 4.11). Die statistische Versuchs-
auswertung ergibt die Abhängigkeit von der chemischen Zusammensetzung: 
4321 34,673,658,722,72,18%/ xxxxA     (GZ) (4.3) 
Die Effekte verlaufen entsprechend gegenläufig zu denen der Zugfestigkeit. Steigende Silizium-, 
Chrom- und Molybdängehalte reduzieren die Dehnung, während Nickel diese anhebt. Die 
Versuchslegierungen VL 4 und 6 bis 8 verfehlen die Forderung von 25 bis 30 % zum Teil deut-
lich. Die chemische Zusammensetzung wirkt sich jedoch nur indirekt auf die Bruchdehnung aus. 
Der entscheidende Einflussparameter ist die Gefügezusammensetzung. Aus Ferritanteilen von 
über 65 % resultieren Dehnungswerte von weniger als 10 %, während Ferritanteile kleiner 45 % 
zu Dehnungswerten von über 30 % führen (Bild 4.12). 
Durch die Glühbehandlung wird die Bruchdehnung aller Varianten angehoben, jedoch in unter-
schiedlichem Maße. Die Werte der bei 1050 °C geglühten Proben liegen leicht oberhalb der bei 
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950 °C behandelten. Die Dehnungszunahme ist für solche Legierungen am größten, deren Ferrit-
anteil während der Glühung besonders stark abnimmt (VL 4 und 6 bis 8). Gesonderte Beachtung 
muss wiederum der Legierung VL 8 aufgrund der σ-Phasen-Ausscheidung geschenkt werden. 
Die Dehnung der bei 950 °C behandelten Proben liegt signifikant unterhalb der bei 1050 °C 
geglühten. Die quantitative Abhängigkeit der Bruchdehnung der bei 1050 °C behandelten Proben 
lautet: 
414233341221 60,113,202,396,140,468,29,33%/ xxxxxxxxA   (WB) (4.4) 
In besonderem Maße wirken steigende Silizium-, Molybdän- und Chromgehalte zähigkeits-
erniedrigend, während Nickel die Bruchdehnung leicht anhebt. Durch die Wärmebehandlung bei 
1050 °C wird die Bruchdehnung aller Legierungsvarianten auf über 25 % angehoben. 
Die gemeinsame Betrachtung der im Zugversuch ermittelten Kennwerte lässt die optimalen 
Legierungsvarianten und Behandlungszustände erkennen. Ausreichend hohe Festigkeit bei 
gleichzeitiger Sicherstellung der geforderten Bruchdehnung wird im Gusszustand mit den 
Varianten VL 1 bis 3 und 5 sowie im wärmebehandelten Zustand (Glühung bei 1050 °C) mit 
allen Versuchslegierungen mit Ausnahme von VL 3 erreicht. 
 
4.3.1.4 Ergebnisse der Kerbschlagbiegeversuche 
Im Gusszustand werden bei der Prüfung bei Raumtemperatur die höchsten Kerbschlag-
zähigkeitswerte von 120 bis 150 J/cm² mit den Legierungen VL 1 und 5 erreicht (Bild 4.13). 
VL 4 und 6 bis 8 weisen mit maximal 30 J/cm² erheblich niedrigere Werte auf. Die Wärme-
behandlung führt im Allgemeinen zu einer Erhöhung der Kerbschlagzähigkeit. Das Ausmaß der 
Steigerung ist dabei sowohl vom Ausgangszustand als auch von den bei der jeweiligen 
Behandlungstemperatur auftretenden morphologischen Gefügeveränderungen abhängig. 
Legierungen, deren Gefüge nach der Glühung bei 950 °C neben Ferrit und Austenit weitere 
Phasen (Karbide und/oder σ-Phase) enthält (VL 5 und 8), zeigen eine deutliche Steigerung der 
Kerbschlagzähigkeit mit Erhöhung der Glühtemperatur auf 1050 °C, da bei dieser Temperatur 
keine versprödend wirkenden Phasen auftreten. Die Kerbschlagzähigkeit steht in direktem 
Zusammenhang mit der Phasenzusammensetzung (Bild 4.14). Im Gusszustand resultieren be-
sonders niedrige Zähigkeitswerte aus Ferritanteilen von größer 65 %, während Ferritanteile bis 
45 % zu Kerbschlagzähigkeiten von 100 bis 150 J/cm² führen. 
Durch die Absenkung der Prüftemperatur auf –80 °C reduziert sich erwartungsgemäß die Kerb-
schlagzähigkeit des Materials. Im Gusszustand zeigt sich tendenziell ein ähnliches 
Erscheinungsbild wie bei Raumtemperatur, allerdings auf einem niedrigeren Niveau (Bild 4.15). 
Für Ferritanteile kleiner 45 % liegt die Kerbschlagzähigkeit im Bereich von 40 bis 70 J/cm², 
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während Ferritanteile oberhalb von 65 % zu Kerbschlagzähigkeitswerten von 3 bis 6 J/cm² 
führen (Bild 4.16). 
Für die wärmebehandelten Zustände gelten bei einer Prüftemperatur von –80 °C prinzipiell die 
gleichen Aussagen wie für Raumtemperatur. Allerdings zeigt sich eine wesentlich stärkere 
Abhängigkeit der Kerbschlagzähigkeit vom Ferritanteil. Die Ursache liegt in der unter-
schiedlichen Temperaturabhängigkeit der Gefügebestandteile Ferrit und Austenit begründet. 
Während die Zähigkeit des Austenits mit fallender Temperatur kontinuierlich abnimmt, weist der 
Ferrit einen Steilabfall in der Zähigkeits-Temperatur-Kurve auf. Offensichtlich liegt der Bereich 
des Steilabfalls zwischen beiden Prüftemperaturen. Die ferritischen Bereiche haben bei einer 
Prüftemperatur von –80 °C die Tieflage der Kerbschlagzähigkeit erreicht. Besonders deutlich 
wird dieser Zusammenhang bei der Betrachtung von VL 6. Die Kerbschlagzähigkeit der bei 
1050 °C geglühten Proben liegt bei Raumtemperatur bei etwa 150 J/cm², während sie bei –80 °C 
lediglich 10 J/cm² beträgt. 
 
Die Beurteilung optimaler Zusammensetzungs- und Wärmebehandlungsbereiche ist nur auf-
grund vergleichender Bewertungen möglich, da entsprechende Mindestvorgaben nicht verfügbar 
sind. Unabhängig vom Behandlungszustand erreichen die Legierungen VL 1 bis 3 sowie 5 die 
höchste Kerbschlagzähigkeit. Eine Ausnahme stellt jedoch die Glühung bei 950 °C für VL 5 dar, 
da sich ein gewisser Anteil an σ-Phase und Karbiden bildet. Die σ-Phase wirkt im Kerbschlag-
biegeversuch bereits bei einem Anteil von weniger als 1 % versprödend, während im Zugversuch 
kein Effekt erkennbar ist. Die Ausscheidung versprödend wirkender Phasen kann durch eine 
Wärmebehandlung bei 1050 °C erfolgreich unterdrückt werden, weshalb eine Glühung bei dieser 
Temperatur empfohlen wird. 
 
4.3.2 Ferritisch-bainitischer TRIP-Stahl                      [58, 59, 60, 61, 62, 63]                  
Die Grundlegierung zur Herstellung des TRIP-Stahls3) entspricht der des G20Mn5. Das 
Legierungskonzept wurde modifiziert, um nach geeigneter Behandlung einen TRIP-Effekt 
erzielen zu können. Auf die tiefergehende metallkundliche Beschreibung des TRIP-Effekts wird 
an dieser Stelle verzichtet und auf die Literatur verwiesen [58-64]. 
Die Elemente Silizium ( 1x ) und Aluminium ( 2x ) wurden entsprechend eines vollfaktorisierten 
Versuchsplans VFV32 variiert. Des Weiteren wurde der Mangangehalt auf 1,5 % angehoben und 
Niob als Mikrolegierungselement mit einem Gehalt von 0,03 % zugegeben. Die chemische 
Zusammensetzung der erschmolzenen Legierungen ist in Tabelle 4.3 dargestellt. Die zur Form-
füllung notwendige Überhitzungstemperatur beträgt 150 K. 
                                                 
3) TRIP: Akronym für: TRansformation Induced Plasticity (umwandlungsinduzierter Plastizitätszuwachs) 
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Die Legierungselemente verschieben die Umwandlungsgebiete sowohl kinetisch als auch hin-
sichtlich ihrer Temperaturlage (Bild 4.17) [65]. Durch gezieltes Legieren lässt sich die Aus-
scheidung gewünschter Phasen fördern und die unerwünschter unterdrücken. Die Zugabe von 
Niob führt zu einer signifikanten Feinung des Gefüges und damit verbunden zu einer Anhebung 
der mechanischen Eigenschaften [66, 67].  
Die Vergießbarkeit der Legierungen nimmt mit zunehmendem Aluminiumgehalt ab. Dies 
äußerte sich u.a. in einer unvollständigen Füllung der Gießform. Die Ursachen liegen einerseits 
in der höheren Viskosität der Schmelze, andererseits in einer Oxidschichtbildung begründet. Die 
Sauerstoffaufnahme der Schmelze ist beim Vergießen an Luft unvermeidbar. Aluminium reagiert 
mit dem Sauerstoff unter Bildung fester Oxidschichten. Diese können während des Gieß-
prozesses in das Gussteil eingeschlossen werden und somit zur Materialtrennung führen. Ins-
besondere wurde der 4 mm-Querschnitt bei hohen Aluminiumgehalten nur unzureichend gefüllt. 




Im Gusszustand besteht das Gefüge, abhängig vom Legierungsgehalt, aus variablen Anteilen an 
Ferrit, Perlit, Bainit und Martensit. Exemplarisch sind Gefügeaufnahmen zweier Versuchs-
legierungen in Bild 4.18 dargestellt. Die Elemente Silizium und Aluminium wirken in gleicher 
Richtung, jedoch in unterschiedlicher Intensität, auf das Umwandlungsverhalten. Während die 
Erhöhung des Siliziumgehalts von 0,55 auf 1,45 % eine Abnahme des Perlit- zugunsten des 
Ferritanteils von etwa 10 % bewirkt, bleibt der Anteil an Bainit und Martensit nahezu konstant. 
Die Erhöhung des Aluminiumgehalts von 0,4 auf 1,2 % hingegen führt zu einer Erhöhung des 
Ferritanteils um etwa 30 % auf Kosten des Bainit- und Martensitanteils. 
Beide Elemente beschleunigen die Ferritbildung, während die Perlitbildung verzögert wird. 
Letzterer Effekt wurde ausgenutzt, um ein Gefüge mit potentiellem TRIP-Effekt zu erzielen. 
Dies ist jedoch nur durch eine entsprechend sorgfältig durchgeführte Wärmebehandlung 
erreichbar. 
 
4.3.2.2 Wärmebehandlung                [68, 69, 70, 71, 72, 73] [74]                    
Ferritisch-bainitische TRIP-Stähle bestehen im unverformten Zustand aus variablen Anteilen an 
Ferrit, Bainit und nicht umgewandeltem Austenit sowie ggf. geringen Anteilen an Martensit. Der 
Grundgedanke des Legierungskonzepts besteht in der Stabilisation des Austenits bis auf Raum-
temperatur bzw. darunter, welche durch die Kohlenstoffanreichung des Austenits erreicht wird. 
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Diese Anreicherung wird durch eine zweistufige Wärmebehandlung gefördert, wobei die 
Karbidbildung unterbunden werden muss. Schematisch ist ein solcher Temperaturzyklus in 
Bild 4.19 dargestellt. 
Der nach der Wärmebehandlung vorliegende Austenit kann während einer mechanischen Be-
anspruchung spannungs- oder dehnungsinduziert in Martensit umwandeln. Jedoch ist nur durch 
die dehnungsinduzierte Martensitbildung gleichermaßen ein Festigkeits- und Plastizitätszuwachs 
(TRIP-Effekt) zu verzeichnen. Die spannungsinduzierte Martensitbildung hingegen bewirkt 
einen Festigkeitszuwachs auf Kosten der Plastizität. 
Um das grobdisperse Gussgefüge hinsichtlich der chemischen Zusammensetzung zu homo-
genisieren und Gefügeneubildungsprozesse zu initiieren, wurde zunächst eine 
Austenitisierungsglühung durchgeführt. Die A3-Temperatur wurde thermodynamisch ermittelt. 
Alle Temperaturangaben für den gesamten Wärmebehandlungszyklus sind in Tabelle 4.4 ent-
halten. Steigende Aluminium- und Siliziumgehalte heben die A3-Temperatur an, wobei 
Aluminium einen besonders starken Einfluss ausübt [68]. Höhere Aluminiumgehalte können zu 
einer unvollständigen Austenitisierung führen. Um den Wärmebehandlungsaufwand sinnvoll zu 
begrenzen, wurden die Versuchslegierungen in drei Gruppen von Glühtemperaturen T1 eingeteilt 
(900, 950 und 1100 °C). Das nachfolgende Abschrecken von Austenitisierungs- auf Raum-
temperatur diente dem Einfrieren des Lösungszustands. Aus metallkundlicher Sicht war dieser 
Schritt nicht notwendig, jedoch erforderte dies die Anlagentechnik. Nach dem Abschrecken liegt 
ein vorwiegend martensitisches Gefüge vor. Es wurden Dilatometerproben der Abmessungen 
2,5x2,5x7,0 mm gefertigt. Die im Folgenden beschriebenen Wärmebehandlungen wurden im 
Dilatometer durchgeführt. 
Zur Einstellung eines ferritisch-austenitischen Gefüges wurde im α-γ-Zweiphasengebiet bei T2 
geglüht. Damit wurde das Ziel verfolgt, während der Ferritbildung den Austenit mit Kohlenstoff 
anzureichern und somit die Martensitstarttemperatur MS abzusenken. Die Gleichgewichtsanteile 
beider Phasen werden durch die chemische Zusammensetzung und die Glühtemperatur beein-
flusst. Innerhalb des Zweiphasengebiets steigt der Ferritanteil mit abnehmender Temperatur 
(Bild 4.20). Das Bestreben bestand in der Einstellung eines hohen Ferritanteils, um den verblei-
benden Austenit bereits während der interkritischen Glühung möglichst stark mit Kohlenstoff 
anzureichern. Etwa gleiche Anteile an Ferrit und Austenit werden vielfach als optimal ange-
sehen [68-74]. An einigen Stellen wird von Behandlungen berichtet, bei denen bis zu 70 % Ferrit 
entstehen [75-76]. Die Kohlenstoffanreicherung im Austenit ist durch die eutektoide Zusammen-
setzung bzw. die Karbidbildung im Dreiphasengebiet α+γ+M3C begrenzt (A1e-Temperatur). 
Unterhalb der A1e-Temperatur können sich Karbide des Typs M3C bilden. Durch die 
Ausscheidung kohlenstoffreicher Phasen muss jedoch mit einer Verminderung des TRIP-Effekts 
gerechnet werden. Da die A1e-Temperatur nur 10 bis 30 K unterhalb der Temperatur für gleiche 
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Anteile an Ferrit und Austenit liegt, wurde als Glühtemperatur T2 diejenige gewählt, bei der im 
Gleichgewicht gleiche Anteile an Ferrit und Austenit erwartet werden (Tabelle 4.4). 
Der folgende Wärmebehandlungsschritt umfasste die Abkühlung bis auf eine Temperatur T3 der 
unteren Bainitstufe, auf der isotherm gehalten wurde. Dabei wandelt der Austenit teilweise in 
Bainit um, wobei sich der verbleibende Austenit weiter an Kohlenstoff anreichert und somit 
gegenüber einer Martensitbildung weiter stabilisiert wird. Die kürzeste Anlaufzeit für die Bainit-
bildung liegt gewöhnlich bei einer Temperatur kurz oberhalb der MS-Temperatur. Zu deren Be-
stimmung wurden zunächst kontinuierliche Abkühlungen von T2 auf Raumtemperatur mit 
Abkühlgeschwindigkeiten zwischen 10 und 100 K/s vorgenommen (Bild 4.21). Als Referenz 
diente die nach Samek [77] berechnete MS-Temperatur, die für das Abschrecken aus dem homo-
genen Austenitgebiet gilt: 
PAlSiMneCM CS %9,59%30%5,7%4,308,545/
%362,1    (4.5) 
Die berechnete Temperatur liegt aufgrund fehlender Kohlenstoffanreicherung 100 bis 200 K 
oberhalb der ermittelten, was die Wirksamkeit der interkritischen Glühung unterstreicht. 
Zwischen den einzelnen Abkühlgeschwindigkeiten bestehen teilweise nur geringe Unterschiede. 
Die Dilatometerversuche gewährleisteten neben der Ermittlung charakteristischer Temperaturen 
zusätzlich die Bestimmung der Längenänderung durch Phasenumwandlungen (Bild 4.22). 
Martensit weist ein größeres spezifisches Volumen als der Austenit auf, woraus eine Längen-
zunahme der Probe resultiert. Diese Längenänderung stellt ein Maß für die Menge des gebildeten 
Martensits dar. Da aus der Dilatometerkurve Längenänderungen mit größerer Genauigkeit zu 
ermitteln sind als die MS-Temperatur, wird im Folgenden die Längenänderung durch Martensit-
bildung zur Charakterisierung verwendet (Bild 4.23). Für alle Versuchslegierungen mit Aus-
nahme von VL 9 fiel die Längenzunahme mit Verringerung der Abkühlgeschwindigkeit von 100 
auf 20 K/s geringer aus. Dies entspricht den Erwartungen, da die geringere Abkühl-
geschwindigkeit mehr Zeit für die Ferrit- bzw. Bainitbildung lässt. Eine weitere Reduzierung der 
Abkühlgeschwindigkeit auf 10 K/s bewirkte nur geringe Effekte. Aufgrund dieser Ergebnisse 
wurde für weitere Untersuchungen die Abkühlgeschwindigkeit auf 20 K/s festgelegt. 
Der dritte Wärmebehandlungsschritt bestand in einer Unterbrechung der kontinuierlichen Ab-
kühlung zur isothermen Bainitisierung. Zunächst wurde eine Temperatur gewählt, die 20 bis 
45 K oberhalb der MS-Temperatur für eine Abkühlgeschwindigkeit von 100 K/s liegt 
(Tabelle 4.4) und für eine Dauer von 5 min gehalten. Die Längenänderung durch Martensit-
bildung konnte dadurch weiter verringert werden. Jedoch ist dies lediglich bei VL 1 auf die 
Bainitbildung zurückzuführen. Nur diese Legierung wies während der isothermen Haltephase 
Bainitbildung auf. Die Verringerung der Martensitbildung ist auf die thermische Stabilisation des 
nicht umgewandelten Austenits zurückzuführen. Der Effekt beruht auf der Diffusion gelöster 
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Fremdatome an die Korngrenzen des Austenits, was eine Blockierung potentieller Martensit-
keimstellen zur Folge hat [78]. Zur Initiierung einer Martensitbildung wäre eine weitere Unter-
kühlung an diesen Stellen erforderlich. Zudem besitzt der Grenzflächenbereich aufgrund der 
höheren Fehlstellendichte eine größere Löslichkeit für Kohlenstoff, was ebenfalls zur Absenkung 
der MS-Temperatur beiträgt. 
Da sowohl die thermische Stabilisation als auch die Bainitbildung diffusionsgesteuert ablaufen, 
wurde die Temperatur im Gebiet der Bainitstufe um 100 K angehoben. Alle Versuchs-
legierungen zeigten dabei eine Längenänderung durch Bainitbildung während der Haltephase. 
Die so gefundene Temperatur T3 wurde beibehalten und die Haltedauer zwischen 2 und 10 min 
variiert. Eine zunehmende Haltedauer verringert das Ausmaß der Martensitbildung (Bild 4.23). 
Jedoch sind der Behandlungsdauer Grenzen gesetzt. Einerseits verstärkt eine zunehmende Halte-
dauer und die damit verbundene Kohlenstoffanreicherung des Austenits die Neigung zur Karbid-
bildung, andererseits wird der Anteil des nicht umgewandelten Austenits kontinuierlich 
geringer [79]. Folglich kann der maximale TRIP-Effekt nur in einem entsprechenden Prozess-
fenster erzielt werden. 
Neben der indirekten Methode der Messung der Längenänderung durch Martensitbildung Ml  
wurden die Gefügebestandteile metallografisch quantitativ bestimmt. Jedoch ist die Unter-
scheidung von Martensit und Austenit schwierig, da die ehemaligen Austenitinseln feindispers 
verteilt vorliegen (Bild 4.24). Da Austenit und Martensit mit lichtmikroskopischen Methoden 
nur unzureichend unterscheidbar sind, wurden röntgendiffraktometrische Messungen durch-
geführt. Der bei Raumtemperatur vorhandene Austenitanteil und die im Dilatometerversuch 
ermittelte Längenänderung während der Abkühlung korrelieren miteinander (Bild 4.25). Die 
Streuung der Bestimmung des Austenitanteils beträgt erfahrungsgemäß ±2 Prozentpunkte. Im 
Rahmen dieser Unsicherheit kann der Zusammenhang als linear aufgefasst werden: 
2,13/31,0%/  mlf M   (4.6) 
 
Die mechanischen Prüfkörper wurden ebenfalls solchen Wärmebehandlungsregimen unterzogen, 
die einen TRIP-Effekt erwarten ließen. Jedoch mussten einige Parameter angepasst werden. 
Bild 4.26 zeigt den gemessenen Temperaturverlauf am Beispiel von Versuchslegierung VL 1 im 
Vergleich mit Sollwertvorgaben. Die Aufheizung auf Austenitisierungstemperatur erfolgte mit 
einer Haltephase bei 700 °C. Die Haltedauer im interkritischen Glühbereich wurde wegen des 
größeren Probenquerschnitts gegenüber den Dilatometerproben von 10 auf 20 min verlängert 
(Teilbild a). Die tatsächliche Regeltoleranz ließ eine Differenzierung der Bainitisierungs-
temperatur zwischen 310 und 330 °C nicht zu (Teilbild b). Daher wurde für diese Behandlung 
einheitlich eine Temperatur von 320 °C angestrebt. 
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4.3.2.3 Ergebnisse der Zugversuche 
Aufgrund der unzureichenden Formfüllung der Legierungsvarianten mit hohem Aluminium-
gehalt konnte nur für die Legierungen VL 1 bis 6 verwertbares Zugprobenmaterial gewonnen 
werden. Um dennoch Hinweise auf die Festigkeitswerte zu erhalten, wurden an den Proben 
Härtemessungen durchgeführt und diese mit den Festigkeitswerten korreliert. In Bild 4.27 ist die 
Härte aller Versuchslegierungen in den drei wärmebehandelten Zuständen dargestellt. Die Härte 
nimmt tendenziell mit zunehmender Haltezeit auf Bainitisierungstemperatur ab.  
Die 0,2%-Dehngrenze liegt in Abhängigkeit von der Zusammensetzung und der Haltedauer auf 
Bainitisierungstemperatur bei 400 bis 600 N/mm² (Bild 4.28). Es ist ein Trend zu steigender 
Dehngrenze mit zunehmender Haltedauer zu beobachten. Ausnahmen hierzu bilden VL 3 und 4, 
bei denen sich ein Minimum der 0,2%-Dehngrenze bei einer Haltedauer von 5 min einstellt. 
Die Mittelwerte der Zugfestigkeit schwanken in einem großen Bereich von 550 bis 850 N/mm² 
(Bild 4.29). Ein eindeutiger Trend in Abhängigkeit von der Haltedauer ist nicht erkennbar, mög-
liche Effekte werden durch große Streuungen überdeckt. Die Zugfestigkeit der Legierungen, aus 
denen keine Zugproben hergestellt werden konnten, wurde entsprechend abgeschätzt: 
HVcRm   (4.7) 
Die Konstante c nimmt Werte zwischen 1,8 und 2,8 an. Die Fehlerbalken der berechneten Werte 
ergeben sich aus dem minimalen und maximalen Wert der Konstante bei der jeweiligen Halte-
dauer. Entsprechend DIN EN ISO 18265 [80] wird der Proportionalitätsfaktor mit 3,2 ange-
geben. Aufgrund der beschriebenen Gießfehler fallen die erreichten Werte jedoch geringer aus. 
Die Bruchdehnung lieferte mit Werten von kleiner als 5 % unbefriedigende Ergebnisse. Die 
niedrigen Dehnungswerte sind auf die Schmelz- und Gießmethodik im Labormaßstab zurück-
zuführen und spiegeln nicht das wahre Potential des Werkstoffs wider. Bei der genutzten 
Technologie mit offenem Verguss ist die Sauerstoffaufnahme während des Gießens erheblich 
( ppmOges 250%  ). Fraktografische Untersuchungen ließen Oxidschichten erkennen, die im 
Gussteil zur Materialtrennung führen.  
        Bild 30, 31, 32                       
Das Erschmelzen und Vergießen des Werkstoffs unter Vermeidung der Aufnahme von Sauer-
stoff versprach, Gussteile ohne derartige Fehlstellen zu erhalten. Der Beweis für die Richtigkeit 
der Überlegung wurde durch das Schmelzen im Vakuumofen erbracht. Dazu wurden die 
Legierungen VL 3 und 6 in einem Vakuuminduktionsofen (VIM 12) erschmolzen und unter 
Vakuum in eine wassergekühlte Kupferkokille vergossen. Aufgrund der Anlagentechnik wurden 
quaderförmige Blöcke mit 30 mm Dicke hergestellt. Aus diesen wurden Probekörper für Zug- 
und Kerbschlagbiegeversuche gefertigt und den gleichen Wärmebehandlungsregimen unter-
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zogen, die auch die Proben der Dünngussversuche erfahren haben. Zur sprachlichen Abgrenzung 
von den bislang betrachteten, im Mittelfrequenzofen erschmolzenen Legierungen („MF-Ofen-
Schmelzen“) wurden diese als „VIM-Schmelzen“ bezeichnet.  
Die Bilder 4.30 bis 4.32 geben die mechanischen Eigenschaften des Zugversuchs für unter-
schiedliche Schmelz- und Gießbedingungen wieder. Sowohl die Festigkeits- als auch die 
Dehnungseigenschaften der unter Sauerstoffabschluss erschmolzenen Legierungen liegen auf 
einen deutlich höheren Niveau als die der offen erschmolzenen Varianten. Während die 0,2%-
Dehngrenze mit zunehmender Bainitisierungsdauer tendenziell ansteigt, wird eine leichte 
Abnahme der Zugfestigkeit deutlich. Dem gegenüber nimmt die Bruchdehnung mit zu-
nehmender Behandlungsdauer signifikant zu. Die niedriger mit Aluminium legierte Variante 
VL 3 liefert gegenüber VL 6 vergleichbare Festigkeitseigenschaften bei höherer Dehnung. 
Insbesondere zeigt Legierung VL 3 mit zunehmender Bainitisierungsdauer eine starke Zunahme 
der Bruchdehnung. Folglich wirkt sich ein Aluminiumgehalt oberhalb von 0,4 % bei einem 
Siliziumniveau von 1,45 % ungünstig auf die Eigenschaften aus. Nach zehnminütiger Haltedauer 
auf Bainitisierungstemperatur erreicht VL 3 eine Bruchdehnung von 18 % und weist damit die 
beste Kombination aus Festigkeits- und Dehnungseigenschaften auf.  
 
4.3.2.4 Ergebnisse der Kerbschlagbiegeversuche 
Die Prüfung bei Raumtemperatur zeigt eine Tendenz zu steigenden Kerbschlagzähigkeitswerten 
mit zunehmender Haltedauer auf Bainitisierungstemperatur (Bild 4.33). Insbesondere trifft dies 
auf die Legierungen VL 3, 5 bis 7 und 9 zu. Die Legierungen VL 7 und 8 erreichen mit 80 bis 
100 J/cm² die höchsten Kerbschlagzähigkeitswerte. Die Auftragung der Kerbschlagzähigkeit 
über dem Austenitanteil (Bild 4.34) macht deutlich, dass ein Mindestanteil von etwa 12 % 
Austenit notwendig ist, um die Kerbschlagzähigkeit positiv zu beeinflussen. Die großen Unter-
schiede deuten jedoch an, dass der Austenitanteil jedoch nicht die einzige maßgebliche Größe 
darstellt. 
Die Absenkung der Prüftemperatur auf –80 °C hat erwartungsgemäß eine niedrigere Kerbschlag-
zähigkeit zur Folge (Bild 4.35). Sie beträgt für fast alle Versuchslegierungen maximal 10 J/cm². 
Die Legierung VL 7 hingegen zeigt mit 20 bis 40 J/cm² deutlich höhere Werte. Der Trend zu 
steigenden Zähigkeitswerten mit zunehmender Haltedauer wird bestätigt. Für die Auftragung der 
Kerbschlagzähigkeit über dem Austenitanteil ergibt sich ein ähnliches Erscheinungsbild wie bei 
Raumtemperatur (Bild 4.36). Anzumerken ist, dass der bei Beanspruchungstemperatur vor-
liegende Austenitanteil ist jedoch geringer als der auf der Ordinate dargestellte, da durch 
Temperaturerniedrigung die spontane Martensitbildung weiter voranschreitet. 
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An den im Vakuumofen erschmolzenen und vergossenen Legierungen wurden ebenfalls 
Kerbschlagbiegeprüfungen durchgeführt. Die Kerbschlagzähigkeit ist geringer als die der im 
offenen Ofen erschmolzenen Legierungen. Dieser Unterschied liegt in der andersartigen Gefüge-
ausbildung während des Erstarrungs- und Abkühlungsprozesses begründet. Das Gefüge der als 
Massivblöcke gegossenen Legierungen ist deutlich gröber, da die Abkühlung langsamer verläuft 
(Bild 4.37). 
 
Die Auswertung der Versuche der Vakuumschmelz- und Gießversuche im Gegensatz zur 
Erschmelzung im offenen Ofen und Abguss an Luftatmosphäre zeigt, in welcher Weise die 
mechanischen Eigenschaften vom Gefügezustand beeinflusst werden. Im Zugversuch stellt der 
Reinheitsgrad des Stahls den entscheidenden Einflussfaktor dar. Nichtmetallische Einschlüsse 
schwächen den Materialverbund. Dies wirkt sich negativ auf die Festigkeits- und Dehnungs-
eigenschaften aus. Das gröbere Gefüge der zu Massivblöcken gegossenen Legierungen wird bei 
statischer Beanspruchung durch deren höhere Reinheit überkompensiert. Die Kerbschlag-
zähigkeit hingegen reagiert empfindlich auf das deutlich gröbere Gefüge. 
 
Der TRIP-Stahl wies bei Anwendung der offenen Schmelz- und Gießtechnologie Schwierig-
keiten bei der Formfüllung auf, was insbesondere im Bereich höherer Aluminiumgehalte (VL 7 
bis 9) und einer Wandstärke von 4 mm deutlich wurde. Jedoch wurden auch für andere 
Legierungsvarianten Oxidschichten innerhalb des Materials nachgewiesen, die als nicht-
metallische Trennschichten im Werkstoff vorliegen und somit die Eigenschaften negativ beein-
flussen. Die Nutzung des Werkstoffs für dünnwandige Gussprodukte wird in starkem Maße 
davon abhängen, inwiefern es gelingt, während des Schmelz- und Gießprozesses Sauerstoff von 
der Schmelze fern zu halten. 
 
4.3.3 Bainitischer luftvergüteter Stahl 
Das Gefüge niedriggekohlter schweißgeeigneter bainitischer Stähle zeichnet sich durch eine 
hohe Festigkeit ( 22,0 /550 mmNRp  ) bei gleichzeitig guten Zähigkeitseigenschaften aus. Auf 
eine solche Eigenschaftskombination sind bainitische luftvergütete Stähle ausgerichtet. Sie 
wandeln in einem relativ breiten Dickenbereich bei der Abkühlung an Luft in das gewünschte 
bainitische Gefüge um. Dadurch wird gleichzeitig sichergestellt, dass der Stahl in den beim 
Schweißen zwangsweise austenitisierten Bereichen des Grundwerkstoffs nach Entfernung der 
Schweißwärmequelle wieder in Bainit umwandelt. Eine separate Wärmenachbehandlung zur 
Beseitigung schweißbedingter Gefügeschädigungen ist nicht erforderlich. Um diese Effekte 
nutzen zu können, muss der Stahl so legiert werden, dass die γ-α-Umwandlung in der Perlitstufe 
so weit verzögert wird, dass der Austenit bei der Abkühlung an Luft in Bainit umwandelt. Als 
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Orientierung für die Konstitution dieser Stähle dienten Erfahrungen aus dem Bereich der warm-
gewalzten Flachstahlerzeugnisse [81].  
Das Problem besteht darin, eine solche chemische Zusammensetzung zu finden, die unter den 
thermischen Bedingungen des gewählten Gießsystems bereits im Gusszustand die Ausbildung 
des erwünschten bainitischen Gefüges garantiert. Zur Gewährleistung der für Leichtbaustähle 
geforderten Festigkeit und Zähigkeit werden zusätzlich zum Eigenschaftspotential des reinen 
Bainits die Mischkristall- und Ausscheidungsverfestigung sowie die Kornfeinung genutzt. Auf 
die Verfestigung durch Kohlenstoff wird weitgehend verzichtet. Der Gehalt an Kohlenstoff wird 
wegen seiner negativen Einflüsse auf die Sprödbruchsicherheit und Schweißeignung nach oben 
auf 0,10 % begrenzt. Damit müssen zunächst Abstriche an der Festigkeit des Bainits in Kauf 
genommen werden. Einen Ausgleich schafft das Legieren mit Elementen, die zur Verfestigung 
über Substitutionsmischkristallbildung beitragen. Eine weitere Funktion der Legierungselemente 
besteht in der Verzögerung der Bildung von vorbainitischem Ferrit und Perlit. Die Verzögerung 
sollte so stark sein, dass die genannten Gefügebestandteile zu Gunsten des Bainits nicht mehr 
auftreten. Aus dem breiten Spektrum der Legierungselemente wurden Mangan, Chrom und 
Molybdän ausgewählt, deren Wirkung schematisch in Bild 4.17 dargestellt ist. In Hinblick auf 
die Kornfeinung im Bereich des Austenitgebiets und eine mögliche Ausscheidungsverfestigung 
wurde die Wirkung mehrerer Mikrolegierungselemente untersucht. Die Austenitkorngröße wirkt 
sich unmittelbar auf die Dispersität des Bainits aus. Schematisch ist dies in Bild 4.38a darge-
stellt. Während der Austenitumwandlung in der Bainitstufe ordnen sich bainitische Ferritkristalle 
innerhalb bestimmter Bereiche (A1, A2, A3) gleichgerichtet an. Die unterschiedlichen Bereiche 
bilden Pakete (A bis D). Das ehemalige Austenitkorn grenzt geometrisch mehrere solcher Pakete 
ein. Während Pakete und Bereiche im Allgemeinen lichtmikroskopisch sichtbar gemacht werden 
können, entziehen sich die Einzelkristallite der Beobachtung (Bild 4.38b). Je feiner die Gefüge-
struktur des Austenits ist, desto geringer sind auch die Paket- und Bereichsgrößen des gebildeten 
Bainits. Dies wirkt sich insbesondere positiv auf die Zähigkeitseigenschaften aus.  
Für die Ausscheidung kornfeinender Verbindungen der Mikrolegierungselemente mit Kohlen-
stoff bzw. Stickstoff sind sowohl thermodynamische als auch reaktionskinetische Bedingungen 
maßgebend. Nitridausscheidungen sind im Allgemeinen thermodynamisch stabiler als die zuge-
hörigen Karbide. Ebenfalls unterscheiden sich die Temperaturbereiche der Ausscheidungs-
bildung deutlich. Während Ti(C,N) bereits in der Schmelze entstehen kann, bilden sich Aus-
scheidungen des Niobs erst im festen Zustand. Daher vermögen erstere das Austenitkorn-
wachstum bereits im Temperaturbereich der Erstarrung einzudämmen [82, 83], beteiligen sich 
aber kaum an der Mischkristallverfestigung. Die Bildung von Ausscheidungen im festen Zustand 
beim Abkühlen oder während einer Wärmebehandlung führt zur Entstehung fein verteilter 
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Partikel, die festigkeitssteigernd wirken. Für den Austenit ist die Temperaturabhängigkeit des 
Löslichkeitsprodukts für Titan- und Niobkarbide sowie -nitride gegeben durch [84]:  
T
1124863,5[%C])lg([%Ti]   (4.8) 
T
790141,3[%C])lg([%Nb]   (4.9) 
T
8706796,0[%N])lg([%Ti]   (4.10) 
T
1048039,3[%N])lg([%Nb]   (4.11) 
Bild 4.39 stellt diesen Zusammenhang für die genannten Verbindungen sowie für Aluminium-
nitrid grafisch dar. 
Ob die kornfeinende oder ausscheidungsverfestigende Wirkung eines Mikrolegierungselements 
während des Gießens und der anschließenden Abkühlung überwiegt, ist nicht in vollem Umfang 
vorhersehbar, so dass Experimente unabdingbar sind. Zur Quantifizierung des Einflusses von 
Titan und Niob wurden die Gehalte dieser Elemente variiert, während der Gehalt der Haupt-
legierungselemente Silizium, Mangan, Molybdän und Chrom konstant eingestellt wurde. Da die 
Aufnahme von Sauerstoff und Stickstoff während des Vergießens von Stahl an Luftatmosphäre 
unvermeidbar ist, wurde das Gehaltsniveau dieser Elemente in Vorversuchen ermittelt und bei 
der Legierungsrechnung berücksichtigt. Zur Abbindung des Sauerstoffs diente Aluminium in 
entsprechenden Mengen. Der Stickstoffgehalt des gegossenen Stahls betrug im Mittel 140 ppm.  
 
In früheren Untersuchungen wurde der Einfluss variierender Verhältnisse von Mikrolegierungs-
elementen und Stickstoff an der betrachteten Grundzusammensetzung herausgestellt [85]. Unter-
stöchiometrische Stoffmengenverhältnisse zwischen Mikrolegierungselement und Stickstoff 
üben einen negativen Einfluss auf die mechanischen Eigenschaften aus. Ebenfalls wirkt sich ein 
nicht optimal eingestellter Desoxidationszustand der Schmelze nachteilig aus, da Sauerstoff in 
diesem Fall an Titan gebunden wird und somit nicht mehr für die Ausscheidungsbildung zur 
Verfügung steht. Um diesem Effekt entgegen zu wirken, wurden die Legierungsvarianten hin-
sichtlich der Mikrolegierungselemente leicht überstöchiometrisch gestaltet. Es wurden eine 
nioblegierte und zwei Titan und Niob enthaltende Varianten mit unterschiedlichem Ti/Nb-
Verhältnis in das Untersuchungsprogramm aufgenommen (Tabelle 4.5). Die Bezeichnung der 
mit Titan und Niob legierten Varianten wurde so gewählt, dass das Element mit dem jeweils 
höheren Gehalt vorangestellt ist. Die Liquidustemperatur der Legierungen liegt im Bereich von 
1505 bis 1510 °C. Die technologisch notwendige Überhitzungstemperatur zur vollständigen 
Formfüllung beträgt 140 K. 
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4.3.3.1 Gefügecharakterisierung 
Der Gusszustand weist für alle drei Varianten ein nahezu vollständig bainitisches Gefüge auf 
(Bild 4.40). Die optisch unterschiedlich erscheinenden Bereiche wurden anhand von Mikrohärte-
messungen als gleiche Phase bestätigt. Offensichtlich liegen in diesen Legierungsvarianten 
morphologisch unterschiedliche Bainitarten nebeneinander vor. Neben Bainit tritt ein geringer 
Anteil an vorbainitischem Ferrit auf, dessen Anteil jedoch weniger als 1 % beträgt. Eine Beein-
flussung der mechanischen Kennwerte ist nicht zu erwarten. Perlit wurde im Gusszustand dieser 
Legierungen nicht gefunden.  
Die unterschiedliche Ausscheidungskinetik von Ti- und Nb-Ausscheidungen kommt im Guss-
gefüge zum Ausdruck. In den Ti-legierten Varianten wurden im Gussgefüge Ausscheidungen 
vom Typ (Ti,Nb)(C,N) in typisch würfelartiger Morphologie gefunden. Teilweise wirken 
Aluminiumoxide aus der Desoxidationsbehandlung als Kristallisationskeime (Bild 4.41). Die 
Größe der Ausscheidungen mit bis zu 1 µm Kantenlänge ist ein Indiz dafür, dass die Aus-
scheidungen bereits in der Schmelze entstanden. Im Gussgefüge der Nb-Variante hingegen sind 
keine Ausscheidungen des Mikrolegierungselements nachweisbar. Diese bilden sich erst 
während einer nachfolgenden Anlassbehandlung bei Temperaturen oberhalb von 500 °C und 
sind deutlich kleiner. Im Gussgefüge aller Varianten treten zusätzlich Mischsulfide des Mangans 
auf, die mit vorliegenden Karbonitridausscheidungen vergesellschaftet sind.  
 
4.3.3.2 Wärmebehandlung 
Um mögliche Ungleichmäßigkeiten des Erstarrungsgefüges auszugleichen, wurde vorsorglich 
eine Homogenisierungsglühung bei Temperaturen im Austenitgebiet vorgesehen. Dazu wurden 
die Legierungen bei 870 °C für 20 min austenitisiert und anschließend an ruhender Luft abge-
kühlt. Sowohl lichtmikroskopisch als auch anhand von Härtemessungen ergaben sich nur un-
wesentliche Unterschiede zwischen Guss- und austenitisiertem Zustand. Wegen dieser geringen 
Unterschiede wurde im weiteren Verlauf der experimentellen Untersuchungen auf die 
Homogenisierungsglühung verzichtet.  
Die im Gusszustand ermittelten Härtewerte von 280 bis 310 HV10 lassen Zugfestigkeiten im 
Bereich von 900 bis 1000 N/mm² als möglich erscheinen [80], wodurch die Zähigkeits-
eigenschaften im Gegenzug möglicherweise auf ein zu niedriges Niveau fallen können. Daher 
wurde eine Anlasswärmebehandlung zwischen 400 und 700 °C für jeweils ein Stunde vorge-





TP   (4.12) 
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mit                                                Cc %8,53,21   (4.13) 
wurde zwischen 14,0 und 20,3 variiert. Die Einheiten für die Anlasstemperatur TA und Anlass-
dauer tA sind in K und h einzusetzen. Es zeigt sich ein deutliches Härtemaximum im Bereich des 
Anlassparameters zwischen 17,0 und 18,5 (Bild 4.42). Niedrigere Anlassparameter haben keine 
signifikante Auswirkung auf die Härte. Die Höhe des Härtemaximums wird durch den Niob-
gehalt bestimmt. Im Temperaturbereich oberhalb von 450 °C scheiden sich Niobverbindungen 
des Typs Nb(C,N) aus, die einen Härteanstieg durch Ausscheidungsverfestigung verursachen. Da 
sich die Ausscheidungen des Titans größtenteils in der Schmelze bzw. während der Abkühlung 
aus der Gießhitze bilden, fällt der Härtezuwachs dieser Varianten beim Anlassen deutlich 
geringer aus. Für Anlassparameter oberhalb von 18,5 nimmt die Härte aller Varianten ab. In 
diesem Bereich überwiegen die für Anlassbehandlungen üblichen Entfestigungsprozesse durch 
die Reduzierung der Versetzungsdichte der bainitischen Matrix und durch Veränderungen in der 
Teilchenmorphologie.  
 
4.3.3.3 Ergebnisse der Zugversuche 
Zugversuche wurden im Gusszustand sowie in verschiedenen angelassenen Zuständen durch-
geführt. Zur Festlegung der Anlasstemperaturen dienten die Härtemessungen. Es wurde ein 
Zustand im Bereich des Härtemaximums geprüft ( CTA  580 ) sowie je ein Zustand unter- und 
oberhalb davon (510 und 650 °C). Dies entspricht den Anlassparametern von 17,8 sowie 16,3 
und 19,2.  
Die Festigkeitskennwerte sind in Bild 4.43 und Bild 4.44 dargestellt. Die Werte der 0,2%-
Dehngrenze des Gussgefüges liegen im Bereich von 480 bis 540 N/mm². Durch die Anlass-
behandlung steigt die 0,2%-Dehngrenze durch die Ausscheidung von Niobverbindungen an. Für 
die Nb-Variante ist sie unabhängig vom Anlassparameter. Für die TiNb-Variante hingegen 
zeichnet sich ein Trend zu steigender 0,2%-Dehngrenze mit zunehmendem Anlassparameter ab. 
Anlassparameter oberhalb von 17,8 resultieren in Dehngrenzen von 680 bis 760 N/mm². Auf-
grund des begrenzten Umfangs an Probenmaterial wurde die NbTi-Variante nur in einem ange-
lassenen Zustand geprüft. Erwartungsgemäß sollten die anderen Anlasszustände Werte zwischen 
denen der Nb- und der TiNb-Variante aufweisen. 
Die Zugfestigkeit spiegelt qualitativ den Verlauf der Härte (Bild 4.42) wider. Sie weist ein 
Maximum bei einem Anlassparameter von 17,8 auf, wobei die Höhe des Maximums mit zu-
nehmendem Niobgehalt ansteigt. Die maximale Zugfestigkeit der Nb-Variante beträgt über 
1000 N/mm². Bei Anlassparametern oberhalb von 19 nimmt die Zugfestigkeit aller Varianten ab, 
wobei dies bei der TiNb-Variante besonders deutlich ausgeprägt ist.  
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Die Streuung der Bruchdehnungswerte ist relativ groß, weshalb signifikante Unterschiede nur 
schwer herauszustellen sind (Bild 4.45). Für die Nb-Variante zeichnet sich eine Tendenz von 
steigender Bruchdehnung mit zunehmendem Anlassparameter ab. Die TiNb-Variante hingegen 
lässt ein Minimum bei einem Anlassparameter bei 17,8 vermuten. Für die NbTi-Variante ist 
erwartungsgemäß keine Tendenz erkennbar, da Bruchdehnungswerte zwischen denen der 
anderen beiden Varianten auftreten sollten.  
 
4.3.3.4 Ergebnisse der Kerbschlagbiegeversuche 
Die Kerbschlagzähigkeit der bei Raumtemperatur geprüften Proben ist in Bild 4.46 dargestellt. 
Signifikante Unterschiede zwischen den Behandlungszuständen sind nur in wenigen Fällen 
nachweisbar. In der Mehrzahl der Fälle liegt eine Überlappung der Spannweiten vor, was be-
deutet, dass ein signifikanter Unterschied nicht nachweisbar ist. Die Betrachtung der Mittelwerte 
zeigt, dass der Verlauf der Kerbschlagzähigkeit prinzipiell gegenläufig zu denen von Härte und 
Zugfestigkeit ist. Während die Kerbschlagzähigkeit im Gusszustand im Mittel 9 bis 10 J/cm² 
beträgt, ist sie bei einem Anlassparameter von 17,8 mit 5 bis 6 J/cm² deutlich niedriger. Die 
TiNb-Variante scheint die höchste Kerbschlagzähigkeit aufzuweisen, wenngleich die Streuung 
im Gusszustand sowie für einen Anlassparameter von 19,2 besonders hoch ist. Bei der Prüf-
temperatur von –80 °C werden mit 2 bis 5 J/cm² niedrigere Werte erreicht (Bild 4.47). Im Guss-
zustand stellt sich wiederum die TiNb-Variante im Vergleich mit den anderen als günstiger 
heraus. 
Die für die Prüfung bei Raumtemperatur teilweise deutlich über dem jeweiligen Mittelwert 
liegenden Werte zeigen das Potential des fehlerfreien Werkstoffs auf. Die vorliegenden Prüf-
körper wiesen teilweise Mittenporosität auf, wodurch der Werkstoffverbund geschwächt ist. Das 
Vorhandensein derartiger Fehler erklärt die relativ große Streuung in den Eigenschaftswerten. 
Mit porenfreien Prüfkörpern sind signifikant höhere Zähigkeitswerte erreichbar.  
 
Die gemeinsame Betrachtung aller Eigenschaften ermöglicht, günstige Legierungsvarianten und 
Behandlungszustände herauszustellen. Die Nb-Variante erreicht die günstigste Eigenschafts-
kombination nach der Anlassbehandlung bei 650 °C. Die TiNb-Variante weist nach dieser 
Behandlung ebenfalls gute Kennwerte auf, allerdings ist die Zugfestigkeit niedriger als im 
Gusszustand. Unter der Maßgabe, dass die 0,2%-Dehngrenze mit 500 N/mm² akzeptabel ist, 
weist die TiNb-Variante bereits im Gusszustand sehr gute Eigenschaften auf. Die Möglichkeit 
des Verzichts auf die Wärmebehandlung unterstreicht das hohe wirtschaftliche Potential des 
Werkstoffs. 
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5 Modellierung des Erstarrungsprozesses 
5.1 Simulationsmethoden                      [87,88, 89, 90, 91, 92, 93]              
Für die Simulation der Bildung eines Formgussteils aus der Schmelze bedarf es der ganzheit-
lichen Betrachtung des Formfüll- und Erstarrungsprozesses. Dies schließt relevante Stoff- und 
Wärmetransportprozesse ebenso ein wie den Prozess auftretender Phasenumwandlungen. Der 
Gesamtprozess gehört wie viele andere metallurgische Prozesse auch in die Gruppe der kompli-
zierten Systeme. Daher lässt sich ein derart komplexer Prozess, wie ihn die Gefügebildung 
während der Erstarrung darstellt, mit einem einzigen Modell nicht hinreichend genau nachbilden. 
Ein weiterer wesentlicher Grund hierfür ist, dass die Erstarrung und die sie beeinflussenden 
Phänomene entlang eines großen Längenbereichs auftreten, beginnend bei Prozessen atomarer 
Dimensionen an der Erstarrungsfront bis hin zu Konvektionsvorgängen, welche das gesamte 
Gussteilvolumen erfassen [87]. 
Zur Reduzierung der Komplexität bietet sich an, nach dem Dekompositionsprinzip zu verfahren, 
d.h. das Gesamtsystem in Teilsysteme zu zerlegen und diese nach verschiedenen Methoden 
einzeln zu simulieren. Die Simulation der Formfüllung wurde mit MAGMASOFT® (Version 4.4) 
realisiert, für den Gefügebildungsprozess das Programm MICRESS® 4) (Version 5.4) genutzt. 
MAGMASOFT erlaubt die zügige Simulation des Strömungsbildes, der Temperaturverteilung 
sowie der Erstarrung auf makroskopischer Ebene [88]. Diese Simulationsmethode lässt jedoch 
einige, die Erstarrung beeinflussende Parameter, wie Unterkühlung und Diffusion außer Acht. 
Aus den Ergebnissen wurden Informationen über die zeitliche Entwicklung der Formfüllung 
sowie die orts- und zeitabhängige Abkühlgeschwindigkeit im Temperaturbereich der Erstarrung 
erhalten. Die lokale Abkühlgeschwindigkeit diente im Anschluss als Eingangsparameter für die 
Simulation der Gefügebildung mit der Software MICRESS. 
 
Zur Verifizierung der Simulationsergebnisse dienten experimentell erhaltene Gefügedaten. Um 
zu vermeiden, dass die Messergebnisse durch Phasenumwandlungen des Typs fest/fest über-
lagert werden, wurde ein umwandlungsfreier Stahl ausgewählt. Der hochlegierte austenitische 
Stahl GX40CrNiSi25-20 ist für diesen Zweck geeignet, da dieser Werkstoff nach der Erstarrung 
keine weitere Phasenumwandlung durchläuft [32]. Die Zusammensetzung sowie die für die 
Erstarrung charakteristischen Temperaturen sind in Tabelle 5.1 angegeben.  
 
Die Zuverlässigkeit des Simulationsergebnisses hängt abgesehen von der Modellierungsmethode 
selbst in entscheidendem Maße von den vorgewählten Randbedingungen und Material-
parametern ab. Diese wurden überwiegend experimentell ermittelt. Jedoch sind die notwendigen 
                                                 
4) Akronym für MICRostructure Evolution Simulation Software 
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Materialparameter, insbesondere im Temperaturbereich oberhalb der Solidustemperatur, zum 
Teil mit Unschärfen behaftet und deshalb nur schwierig zu generieren. Daher wurden diese 
Werte der Literatur entnommen [89-94] sowie um berechnete ergänzt. Die verwendeten 
Materialdaten und Gießparameter sind in Anhang B dargestellt. 
 
5.2 Formfüllsimulation 
Für das Teilsystem des Gießprozesses wurde die Geometrie des Gussstücks und der Gießform 
mit SolidWorks® erstellt. Diese entspricht der für die kleintechnischen Gießversuche (Kapitel 4) 
verwendeten Geometrie. Das Gussteil besteht aus einer gestuften Platte mit 4 und 6 mm Dicke 
(oberer und unterer Teil des Gussstücks), je einem Speiser am vorderen und hinteren Ende der 
Platte sowie dem Gießlaufsystem mit Filter (Bild 4.2). 
Nach Übergabe der temperaturabhängigen Materialeigenschaften und der technologischen Para-
meter an MAGMASOFT wurde der Formfüllprozess simuliert. Das Ergebnis ist als zeitliche Ab-
folge in Bild 5.1 dargestellt. Der Stahl gelangt 0,7 s nach Durchtritt der ersten Schmelze durch 
den Einguss in den Bereich der Platte. Anschließend strömt die Schmelze zunächst in hori-
zontaler Richtung auf die dem Anschnitt abgewandte Seite zu, welche nach 2,4 s erreicht wird. 
Aufgrund des niedrigeren Strömungswiderstands der Speiser steigt die Schmelze zunächst in 
diesen nach oben. Gleichzeitig wird nachströmende Schmelze in ihrer Richtung umgelenkt und 
füllt den inneren Bereich der Platte. Die Formfüllung verläuft etwa bis zur Hälfte der Gesamt-
füllzeit (ca. 3,7 s) bevorzugt über den eingussfernen Speiser. Mit zunehmender Füllhöhe redu-
ziert sich der Unterschied des Füllstands zwischen Speiser und Platte, so dass die Platte im 
letzten Drittel des Gießprozesses etwa gleich hoch gefüllt ist (ab ca. 5,0 s). Die Platte ist nach 
6,0 s komplett gefüllt, weitere 0,7 s später das komplette Gussteil einschließlich des Gießlaufs. 
Im Verlauf der Formfüllung bilden sich durch Umlenkung der Strömung zwei Wirbelbereiche 
aus, die sich in der Mitte der Platte sowie im oberen Drittel der eingussnahen Seite befinden. In 
diesen verweilt relativ früh vergossenes Material, wodurch dort die Temperatur am Ende der 
Formfüllung niedriger ist als in den umliegenden Bereichen. Dies korreliert mit den Beobach-
tungen der experimentellen Gießversuche. Es traten bei einigen Vorversuchen zur Ermittlung der 
optimalen Gießtemperatur nicht gefüllte Stellen im 4 mm-Querschnitt der Gussplatten auf, 
welche durch vorzeitig erstarrtes Material hervorgerufen wurden. 
Die Simulation gibt neben der Formfüllung auch den Temperaturverlauf innerhalb der gesamten 
Geometrie wieder. Der Temperaturverlauf ist unmittelbar mit dem Verlauf der Formfüllung ge-
koppelt. Bereiche, die früher mit Schmelze gefüllt und somit länger durchströmt werden, kühlen 
langsamer ab. Der Temperaturverlauf ist in Bild 5.2 dargestellt. Im anschnittnahen Bereich (P1) 
liegt nach dem Gießen die höchste Temperatur vor. Folglich kühlt dieser am langsamsten ab, 
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gefolgt von dem unteren, anschnittfernen Bereich der Platte (P2). Die Positionen P3 und P4 des 
dünneren Querschnitts weisen untereinander nur geringe Unterschiede in der Abkühlkurve auf, 
wobei die Abkühlgeschwindigkeit deutlich höher ist als die der unteren Bereiche der Platte 
(Bild 5.3). Der obere Teil der Platte wird nahezu gleichmäßig gefüllt, so dass das Material beide 
Positionen etwa zeitgleich erreicht und somit vergleichbare thermische Randbedingungen vor-
liegen. Die Abkühlgeschwindigkeit innerhalb des Erstarrungsintervalls variiert ortsabhängig 
zwischen 1,5 und 4,5 K/s (mittlere Abkühlgeschwindigkeit der Positionen P1 und P3). Diese 
Werte wurden für die Simulation des Erstarrungsprozesses genutzt. 
Zur Verifikation der simulierten Abkühlgeschwindigkeiten wurde ein Vergleich zwischen 
Literaturdaten und eigenen Messwerten am Versuchsmaterial vorgenommen. Der Zusammen-
hang zwischen Abkühlgeschwindigkeit T  und sekundärem Dendritenarmabstand 2  ist allge-
mein durch folgende Beziehung gegeben:              [95, 96, 97, 98, 99, 100]         
bTa  2  (5.1) 
Die Parameter a und b sind werkstoff- und systemspezifisch. Im Bereich der nichtrostenden 
Stähle wurden zahlreiche Untersuchungen an Stählen des Typs X5CrNi18-10 durchgeführt [95-
101]. Der Bereich höher mit Chrom und Nickel legierter Stähle wurde weniger unter-
sucht [99, 102]. In Tabelle 5.2 sind die Parameter verschiedener Forscher sowie die unter 
Annahme der mit MAGMASOFT simulierten Abkühlgeschwindigkeit resultierenden Dendriten-
armabstände angegeben. Es ergeben sich bei Verwendung der Literaturparameter für Stähle der 
Typen CrNi18-8 bis CrNi18-10 tendenziell größere Werte als die experimentell ermittelten. Die 
Untersuchungen von Steffen [98] weisen vergleichbare Ergebnisse zu dem hier untersuchten 
Stahl des Typs CrNi25-20 auf. Die Ursache des größeren Dendritenarmabstands bei den 
Legierungstypen CrNi18-8 bis CrNi18-10 gegenüber denen des Typs CrNi25-20 liegt in der 
Legierungszusammensetzung begründet. Ein höherer Legierungsgehalt führt zu geringeren 
Dendritenarmabständen [97, 103], wobei sowohl substitutionell als auch interstitiell gelöste 
Atome diesen Effekt bewirken. Sugiyama [99] gibt einen deutlich niedrigeren 
Sekundärdendritenarmabstand für einen Stahl des Typs CrNi18-10 mit 0,6 %C an als andere 
Forscher für einen Stahl gleichen Typs mit maximal 0,1 %C. Die eigenen Untersuchungen be-
stätigen die Abnahme des Dendritenarmabstands mit zunehmendem Legierungsgehalt für die 
Abkühlgeschwindigkeit von 1,5 K/s. Die vergleichenden Betrachtungen zeigen, dass die 
simulierte Abkühlgeschwindigkeit realistisch ist und ihr Wert für weitere Untersuchungen ver-
wendet werden kann, ohne einen großen Fehler zu verursachen. 
 
5   Modellierung des Erstarrungsprozesses 
 45 
5.3 Erstarrungssimulation 
Für die Simulation des Erstarrungsprozesses wurde die Software MICRESS angewendet, die auf 
Basis der Phasenfeldmodellierung arbeitet. Ein Phasenfeldmodell ist in der Lage, die Mikro-
struktur eines Systems sowie dessen zeitliche Entwicklung zu beschreiben. Dabei werden die 
chemische Zusammensetzung, strukturell unterschiedliche Bereiche sowie Grenzen zwischen 
diesen Bereichen berücksichtigt. Eine Beschreibung der Phasenfeldmethode und der Arbeits-
weise von MICRESS ist in Anhang C dargestellt. 
 
5.3.1 Randbedingungen der Erstarrungssimulation 
Für die im Rahmen dieser Arbeit durchgeführte Erstarrungssimulation wurde ein zwei-
dimensionales Feld der Größe 1200 x 500 bzw. 600 x 250 µm vorgegeben. Für die Simulation 
wird zunächst der Erstarrungsmodus ausgewählt (gerichtet bzw. ungerichtet). Beide Arten unter-
scheiden sich hinsichtlich der Keimbildungsstellen sowie der Wärmeabfuhrbedingungen. Als 
gerichtete Erstarrung wird eine solche bezeichnet, bei der die äußere Begrenzung des 
Simulationsbereichs den Ort der Keimbildung darstellt, während bei ungerichteter Erstarrung die 
Keimbildung im Inneren des Simulationsbereichs stattfindet.  
Da die gerichtete Erstarrung in den gegossenen Teilen nur im Bereich geringer Abkühl-
geschwindigkeit beobachtet wurde, wurde dieser Simulationsmodus nur für Position P1 ange-
wendet. Die ungerichtete Erstarrung wurde in den Bereichen der geringsten und höchsten 
Abkühlgeschwindigkeit (Positionen P1 und P3) simuliert. Da die Keimstellendichte einen ent-
scheidenden Einfluss auf den Verlauf der Erstarrung ausübt, wurde diese in Abhängigkeit von 
der jeweils betrachteten Fragestellung nach unterschiedlichen Methoden ermittelt. 
Für die gerichtete Erstarrung diente der Primärdendritenarmabstand als Charakterisierungsgröße, 
welcher aus dem sekundären Dendritenarmabstand des Gussgefüges entsprechend Gleichung 
(2.23) abgeschätzt wurde. In den untersuchten Gussteilen tritt gerichtete Erstarrung jedoch nur 
im Bereich geringer Abkühlgeschwindigkeiten auf, was dem 6 mm-Querschnitt des Gussstücks 
entspricht. Für Position P1 wurde ein minimaler Primärdendritenarmabstand von 80 µm 
angenommen.  
Für die ungerichtete Erstarrung wurde die Keimdichte mit der Korndichte des Gussgefüges 
gleichgesetzt und durch Auszählen der Körner in unmittelbarer Nähe zum Formstoff ermittelt. 
Die Schlifffläche lag dazu parallel zur Oberfläche des Gussstücks. Die Keimstellendichte variiert 
in weiten Grenzen in Abhängigkeit von den thermischen Randbedingungen des Systems. 
Während sie im Anschnittbereich (P1) 17 mm-2 beträgt, wurden im oberen anschnittfernen 
Bereich der Platte (P3) 730 mm-2 ermittelt. 
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Der Berechnungsaufwand nimmt mit steigender Anzahl an Systemkomponenten über-
proportional zu, daher wurde die Komplexität des Legierungssystems reduziert. In der 
Simulation wurden die Elemente Kohlenstoff, Mangan, Chrom und Nickel berücksichtigt. 
Insbesondere die Vernachlässigung von Silizium äußert sich in einer Anhebung der berechneten 
Liquidustemperatur. Während die Liquidustemperatur der Versuchslegierung 1352 °C beträgt, 
erhöht sie sich für die mit MICRESS simulierte Variante auf 1395 °C.  
 
5.3.2 Ergebnisse der Erstarrungssimulation 
5.3.2.1 Gerichtete Erstarrung 
Im Simulationsmodus der gerichteten Erstarrung wurden Keime an der Wärmeabzugsfläche er-
zeugt. In Bild 5.4 ist die Gefügeentwicklung als zeitliche Abfolge dargestellt, wobei der erstarrte 
Austenitanteil weiß und die verbleibende Restschmelze grau eingefärbt ist. Die Keime entstehen 
hinsichtlich ihrer kristallografischen Richtung statistisch orientiert, wodurch einige Keime 
anfänglich günstigere Wachstumsbedingungen vorfinden als andere. Die Keime K3 und K6 sind 
zunächst nicht optimal in Wärmestromrichtung orientiert, wodurch benachbarte Keime schneller 
wachsen (Teilbilder a und b). Nach Ausrichtung in Wärmestromrichtung finden K3 und K6 an 
der Dendritenspitze einen Bereich geringerer Unterkühlung vor als die benachbarten Keime, 
wodurch ihr Wachstum weiterhin gehemmt ist (Teilbild c). Bei Dendrit K3 ist die Wachstums-
hemmung so stark, dass die benachbarten Dendriten bereits lange sekundäre Dendritenarme ge-
bildet haben, die das Wachstum von K3 schließlich stoppen (Teilbild d). 
Sobald die Primärdendriten die der Keimstelle gegenüberliegende Grenze des Simulations-
bereichs erreicht haben, finden Wachstum sowie Vergröberung der sekundären Dendritenarme 
statt. Bis zu einem erstarrten Phasenanteil von etwa 90 % (Teilbild e) ist die Struktur mit Primär- 
und Sekundärdendriten gut sichtbar. Während der Erstarrung der Restschmelze des inter-
dendritischen Bereichs verliert sich die optische Eindeutigkeit zwischen dendritischen und inter-
dendritischen Gebieten zunehmend (Teilbild f).  
Um Informationen über die lokale chemische Zusammensetzung entlang eines Primär-
dendritenarms zu erhalten, wurden virtuelle Linescans generiert (Bild 5.5). An der Dendriten-
spitze ergibt sich ein Konzentrationssprung zwischen fester Phase und Schmelze. Der Austenit 
ist an Chrom, Kohlenstoff und Mangan verarmt, während Nickel angereichert ist. Experimentelle 
Untersuchungen bestätigen die Richtigkeit dieser Ergebnisse. In Bild 5.6 ist ein experimentell 
ermittelter Linescan parallel zur Primärdendritenrichtung dargestellt. Die Elementverteilung 
bestätigt qualitativ den berechneten Verlauf. Die gegensinnige Seigerung von Chrom und Nickel 
ist eindeutig erkennbar. 
5   Modellierung des Erstarrungsprozesses 
 47 
Entsprechend der Verteilungskoeffizienten stellt sich eine Seigerung der Legierungselemente an 
der Erstarrungsfront ein, deren Abbau durch die Diffusionsbedingungen bestimmt wird. Obwohl 
Kohlenstoff mit 0,205 einen deutlich geringeren Verteilungskoeffizienten aufweist als die 
anderen Legierungselemente, sind innerhalb des Dendriten praktisch keine Konzentrations-
unterschiede für Kohlenstoff vorhanden. Für Chrom und Mangan hingegen bleiben deutliche 
Kristallseigerungen bestehen. Dies ist ein Hinweis darauf, dass zusätzlich zum Verteilungs-
koeffizienten auch der Diffusionskoeffizient des seigernden Elements in Betracht gezogen 
werden muss. Die Daten für Verteilungs- und Diffusionskoeffizienten der betrachteten Elemente 
des Legierungssystems sind in Tabelle 5.3 dargestellt. Der Abbau der Konzentrations-
anreicherung vor der Dendritenspitze ist von der Art des Legierungselements abhängig. Während 
sich für Chrom, Mangan und Nickel eine starke Konzentrationsspitze ergibt, fällt diese für 
Kohlenstoff wesentlich geringer aus. Der Diffusionskoeffizient von Kohlenstoff im flächen-
zentrierten Eisen ist um den Faktor 103 bis 104 größer als der der anderen Elemente [104]. Die 
Simulationsergebnisse wurden unter der Randbedingung einer unbewegten Schmelze erhalten. 
Im realen Gießprozess finden vor bzw. an der Erstarrungsfront jedoch Konvektionsvorgänge 
statt, die die Konzentrationsspitze reduzieren. Somit kann davon ausgegangen werden, dass die 
Konzentrationsunterschiede des realen Gussteils geringer ausfallen als vorausberechnet. 
 
Neben dem Wachstum der Primärdendriten und der Entstehung von sekundären Armen, gibt die 
Simulation ebenfalls die Vergröberung der sekundären Dendritenarme wieder. Die zuerst ge-
bildeten Sekundärdendriten haben einen Abstand von weniger als 10 µm (Bild 5.4b und c). 
Durch Zusammenwachsen vergrößert sich dieser auf etwa 30 µm (Bild 5.4f). Zu diesem Zeit-
punkt sind noch 4,5 % Restschmelze vorhanden, weshalb mit einer weiteren Vergröberung bis 
zur kompletten Erstarrung des Systems gerechnet werden kann. Am Realgefüge wurde ein 
sekundärer Dendritenarmabstand von 43 µm ermittelt. Die Unterschiede zwischen simulierten 
und ermittelten Dendritenarmabständen können zudem durch weitere Faktoren hervorgerufen 
werden. Einerseits ist die Länge der dendritischen Zone in der Simulation mit 0,5 mm deutlich 
kleiner als die des realen Gussteils mit 2 bis 3 mm. Folglich setzt die Erstarrung des inter-
dendritischen Bereichs in der Simulation früher ein, weshalb weniger Zeit zur Vergröberung der 
sekundären Dendritenarme zur Verfügung steht. Ein weiterer Unterschied liegt im Fehlen 
konvektiver Vorgänge in der Simulation begründet. Die Konvektion der Schmelze im Gussteil 
bewirkt eine Reduzierung der Konzentrationsspitze sowie des wahren Temperaturgradienten vor 
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5.3.2.2 Ungerichtete Erstarrung 
Bei der ungerichteten Erstarrung wurden statistisch orientierte Keime innerhalb des Simulations-
gebiets generiert und die Abkühlung des Systems über die Abfuhr eines vorgegebenen Wärme-
stroms realisiert. Die für Position P1 des Gussteils mit gerichteter Erstarrung betrachtete 
Simulation wurde ebenfalls als nicht gerichtete Variante durchgeführt. Die Morphologie-
entwicklung ist in Bild 5.7 dargestellt. Nach der Keimbildung wachsen die primären Dendriten-
arme rasch (Teilbilder a und b) bis die Spitzen in den Bereich der Konzentrationsanreicherung 
benachbarter Kristalle gelangen (Teilbild c). Danach erfolgt das Wachstum verstärkt an den 
Seitenarmen der Dendriten, wobei deutlich sichtbare Verjüngungen im Bereich der Dendriten-
wurzel auftreten (Teilbild d). Sobald unbehindertes seitliches Wachstum der Sekundärarme nicht 
mehr möglich ist, wachsen sie zunehmend zusammen (Teilbilder e und f). 
 
Unter Vorgabe einer deutlich höheren Keimstellendichte, wie sie an Position P3 des Gussteils 
vorliegt, ergibt sich ein feineres Gefüge als im ersten Fall (Bild 5.8). Zusätzlich ist die Abkühl-
geschwindigkeit gegenüber Position P1 erhöht (4,5 statt 1,7 K/s). Daher bilden die Kristalle 
keine typische Dendritenarmstruktur aus (Teilbild a), d.h. ein ausgeprägtes Längenwachstum in 
Richtung des Hauptarms tritt nicht auf. Vielmehr entsteht ein globulitisches Dendritengefüge, in 
dem die Kristalle nach gegenseitiger Kontaktierung die Resträume ausfüllen (Teilbild b). Die 
Simulation deckt sich somit größtenteils mit experimentellen Daten. Sekundärdendriten sind im 
Realgefüge nur bedingt zu detektieren. Die gemessene Größe der Globulite beträgt 37 µm, die 
simulierte Größe 43 µm. Die Werte stimmen sehr gut überein, was jedoch auch durch die Vor-
gabe der Keimstellendichte begründet werden kann. 
 
Die Entwicklung des Austenitanteils in Abhängigkeit von der Temperatur ist für verschiedene 
Kombinationen aus Abkühlgeschwindigkeit und Keimstellendichte in Bild 5.9 dargestellt. 
Qualitativ ist die Entwicklung des erstarrten Phasenanteils unabhängig von den variierten Para-
metern durch einen sigmoidalen Kurvenverlauf charakterisiert. Die geringe Zunahme im 
Temperaturbereich kurz unterhalb der Liquidustemperatur ist auf den Keimbildungsprozess 
zurückzuführen. Je höher die Abkühlgeschwindigkeit ist, desto größer ist die resultierende 
Keimbildungsunterkühlung. Die Kristalle wachsen nach der Keimbildung frei in die Schmelze 
hinein, was zu einem raschen Anstieg des erstarrten Phasenanteils führt. Sobald ein Großteil der 
wachsenden Kristalle in den Einflussbereich benachbarter gelangt, verringert sich die 
Wachstumsgeschwindigkeit deutlich. Die gegenseitige Beeinflussung führt zur Reduzierung des 
je Zeiteinheit gebildeten festen Phasenanteils. Die Konzentrationsanreicherung der Schmelze, 
insbesondere im Bereich der Resterstarrung, verschiebt das Erstarrungsende zu niedrigeren 
Temperaturen. Bei konstanter Keimstellendichte bewirkt die Zunahme der Abkühl-
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geschwindigkeit eine Verschiebung des Bereichs des freien Kristallwachstums zu niedrigeren 
Temperaturen. Nach Berührung der Primärdendritenarme ist der Verlauf der betrachteten Kurven 
deckungsgleich. Eine erhöhte Keimstellendichte von 694 mm-2 bewirkt, dass das freie Kristall-
wachstum bereits bei höheren Temperaturen einsetzt als es für diese Abkühlgeschwindigkeit zu 
erwarten wäre. Der Verlauf der Resterstarrung ist deckungsgleich mit den Kurven geringerer 
Keimstellendichte. 
In Bild 5.10 ist der Verlauf der durchschnittlichen Konzentration der Legierungselemente im 
Austenit in Abhängigkeit von dessen Anteil dargestellt. Die ersten kristallinen Bereiche haben 
unabhängig von den Erstarrungsbedingungen die gleiche Zusammensetzung, die durch den 
Verteilungskoeffizienten zwischen Festkörper und Schmelze bestimmt wird. Mit zunehmendem 
Erstarrungsfortschritt ändert sich die Zusammensetzung der Schmelze, wodurch sich die mittlere 
Zusammensetzung des Austenits kontinuierlich auf die nominelle Zusammensetzung zu bewegt. 
Der Verlauf wird dabei neben der Art des seigernden Elements entscheidend von den 
Erstarrungsbedingungen beeinflusst. Die Konzentrationsanreicherung des Kristalls fällt bei 
höherer Keimstellendichte geringer aus, da die Erstarrungsfront eine größere Oberfläche auf-
weist und somit die seigernden Elemente auf ein größeres Volumen der Restschmelze verteilt 
werden. 
Der Verlauf der lokalen Zusammensetzung ist für unterschiedliche Stadien des Erstarrungs-
prozesses in Bild 5.11 (Teilbild a: Beginn der Erstarrung; Teilbild b: Ende der Erstarrung) darge-
stellt. Das bereits für die gerichtete Erstarrung beschriebene Seigerungsverhalten ist qualitativ 
auf die ungerichtete Erstarrung übertragbar. Innerhalb der Kristalle existiert während des 
gesamten Erstarrungsverlaufs kein signifikanter Konzentrationsunterschied für Kohlenstoff. Das 
Grundniveau steigt kontinuierlich entsprechend Bild 5.10 an. Im Gegensatz dazu sind vor allem 
für Chrom und Mangan deutliche Konzentrationsunterschiede innerhalb eines Kristalls zu ver-
zeichnen. Diese Elemente haben aufgrund ihres im Vergleich zum Kohlenstoff größeren Atom-
durchmessers niedrigere Diffusionskoeffizienten (Tabelle 5.3). Für Nickel, dessen Diffusions-
koeffizient im Austenit ebenfalls in der Größenordnung dessen von Chrom und Mangan liegt, 
ergibt sich ein geringerer Unterschied, da es bei der Erstarrung weniger stark seigert als Chrom 
und Mangan. Die Diffusionsgeschwindigkeit von Chrom, Mangan und Nickel innerhalb des 
Austenits ist so gering, dass die Konzentration der zuerst erstarrten Bereiche bis zum 
Erstarrungsende nahezu konstant bleibt. Für die Resterstarrungsfelder werden Gehalte an Chrom 
bzw. Nickel von 40 bis 50 % bzw. 10 bis 15 % vorhergesagt. Mittels EDX-Analyse des ge-
gossenen Vergleichsmaterials wurden teilweise über 60 % Cr sowie 12 bis 15 % Ni detektiert. 
Ein weiterer Grund für die starke Seigerung an Chrom und Nickel liegt in der eutektischen 
Bildung von Karbiden des Typs M23C6 und Austenit im Bereich der interdendritischen Rest-
erstarrung begründet, welche in der Simulation nicht berücksichtigt wurde [32, 105]. 
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5.4 Bewertung der Simulationsergebnisse 
Der Vergleich zwischen der mit MAGMASOFT simulierten Abkühlgeschwindigkeit und der aus 
experimentellen Messungen sekundärer Dendritenarmabstände abgeschätzten zeigt, dass die 
Simulation realistische Ergebnisse liefert. Diese können für die weitere Simulation verwendet 
werden, ohne einen großen Fehler zu begehen. 
 
Für die Simulation des Erstarrungsprozesses müssen zunächst die möglichen auftretenden 
Phasen sowie der Erstarrungsmodus (gerichtet oder ungerichtet) vorgegeben werden. Diese Vor-
gabe bedarf entsprechender Informationen aus experimentellen Untersuchungen. Ebenfalls sind 
Informationen über Keimstellenabstand bzw. -dichte notwendig. Die auftretenden Phasen 
wurden auf Schmelze und Austenit eingegrenzt. 
Das Simulationsergebnis wird nur teilweise von der vorgewählten Keimstellendichte beeinflusst. 
Die Ausbildung sekundärer Dendritenarme ist allein eine Antwortgröße des Simulationssystems 
und beruht nicht auf Vorgaben. Für die gerichtete Erstarrung mit einer Abkühlgeschwindigkeit 
von 2 K/s ergibt sich ein Sekundärdendritenarmabstand von 30 µm kurz vor Erstarrungsende. Im 
Gussgefüge beträgt er laut Messung 43 µm. Dieser Unterschied kann einerseits auf in der 
Simulation nicht erfasste Effekte wie Konvektion der Schmelze zurückgeführt werden. Anderer-
seits ist mit einer weiteren Vergröberung der Dendritenarme während der Erstarrung der Rest-
schmelze zu rechnen. 
Die Verteilung der Legierungselemente liegt sowohl qualitativ als auch quantitativ in guter 
Übereinstimmung mit experimentellen Daten. Laut Simulation ist der Austenit an Chrom, 
Mangan und Kohlenstoff verarmt, während Nickel angereichert ist. EDX-Linescans und 
Elementmappings des gegossenen Vergleichsmaterials bestätigen dies. Für das vorliegende 
System wurde eine gegensinnige Seigerung von Chrom und Nickel durch die Simulation vorher-
gesagt und auf experimentellem Wege ermittelt. In der Literatur wird für die austenitische 
Erstarrung überwiegend von gleichsinniger Seigerung beider Elemente berichtet [53, 106, 107]. 
An anderer Stelle [108] jedoch wird der Bereich des Verteilungskoeffizienten für Nickel mit 
0,89 bis 1,05 angegeben, während er für Chrom Werte zwischen 0,80 bis 0,98 annimmt. 
 
Die Ergebnisse der verwendeten Simulationsmethoden wurden durch experimentelle Unter-
suchungen bestätigt. Dies unterstreicht die Leistungsfähigkeit der Werkzeuge. Nach Vorgabe der 
notwendigen Eingangsgrößen für ein bestimmtes Gießsystem arbeiten die Softwareprodukte 
MAGMASOFT und MICRESS zuverlässig und können auf weitere dünnwandig erstarrte Eisen-
legierungen angewendet werden. Die vorliegenden Untersuchungen dienten hauptsächlich der 
Verifikation der Simulationswerkzeuge. Die Ausweitung auf andere Legierungssysteme hin-
gegen ermöglicht Vorhersagen in Hinblick auf die Gefügebildung.  
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6 Zusammenfassung 
Strukturbauteile in mobilen Anlagen werden größtenteils aus Stählen hergestellt. Steigende 
Emissionsanforderungen bringen die Notwendigkeit der Reduzierung der Eigenmasse von Fahr-
zeugen mit sich. Dies erfordert neuartige Werkstoffe mit spezifisch höherer Festigkeit. Gleich-
zeitig steigt die geometrische Komplexität der Bauteile durch zunehmende Anforderungen an die 
mechanisch-technologischen Eigenschaften sowie veränderte Designkonzepte an. Die Not-
wendigkeit der Anwendung reduzierter Wanddicken für kompliziert gestaltete Bauteile führt zu 
einem erhöhten Fertigungsaufwand beim Umformen und Fügen von Knetlegierungen. Für die 
gießtechnische Konstruktion hingegen bestehen kaum Limitierungen hinsichtlich der 
Gestaltungsfreiheit. Die Darstellbarkeit solcher Stahlgussteile stellt jedoch neue Heraus-
forderungen hinsichtlich der Gefügebildung im dünnen Gießspalt. Die erhöhte Abkühl-
geschwindigkeit sowohl im Bereich der Erstarrung als auch während der weiteren Abkühlung in 
Kombination mit dem Verzicht auf eine nachträgliche plastische Deformation resultiert in einer 
besonderen Gefügebildung. 
 
Das wissenschaftliche Problem besteht in der Erkundung und Beeinflussung von Gefügen dünn-
wandiger Gussteile und in der Darstellung von Gefüge-Eigenschaftsrelationen. Die Möglichkeit 
der nachträglichen Änderung der Gefügemorphologie bleibt auf die Wärmebehandlung be-
schränkt. Daraus leitet sich die Aufgabenstellung ab. Diese sieht vor, ein möglichst breites 
Spektrum an Eisenlegierungen dünnwandig zu vergießen und die Gefügezustände sowie das 
Eigenschaftsspektrum zu charakterisieren. Dazu wurde je ein Vertreter aus der Gruppe der 
Duplexstähle, der ferritisch-bainitischen TRIP-Stähle sowie der hochfesten schweißgeeigneten 
Baustähle ausgewählt. 
 
Die vorliegende Arbeit widmet sich der Gefügebildung dieser Stähle unter Variation ihrer 
chemischen Zusammensetzung. Die erschmolzenen Legierungen wurden zu dünnwandigen 
Teilen in Quarzsandformen vergossen. Die Gefügecharakterisierung des Materials erfolgte mit 
metallografischen Methoden. Zur Optimierung des Gussgefüges wurden werkstoffspezifische 
Wärmebehandlungen durchgeführt und ihr Effekt auf die Gefügestruktur herausgestellt. Für die 
Charakterisierung der Eigenschaften im Zug- und Kerbschlagbiegeversuch wurden aus den 
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Der Duplexstahl weist im Gusszustand, abhängig von der chemischen Zusammensetzung, stark 
unterschiedliche Anteile an Ferrit und Austenit auf. Die ermittelten Festigkeits- und Zähigkeits-
eigenschaften sind gegenläufig und werden vorwiegend durch das Ferrit-Austenit-Verhältnis 
bestimmt. Steigende Ferritanteile resultieren in zunehmenden Festigkeits- und abnehmenden 
Dehnungswerten. Die Wärmebehandlung im Temperaturbereich von 950 bis 1050 °C verschiebt 
das Phasenverhältnis zu Gunsten des Austenits und hebt die Zähigkeitseigenschaften zum Teil 
deutlich an. Nach der Wärmebehandlung bei 1050 °C werden Zugfestigkeiten von 630 bis 
770 N/mm² bei 25 bis 45 % Bruchdehnung erzielt. Die Kerbschlagzähigkeit erreicht Werte 
zwischen 100 und 200 J/cm². 
Der ferritisch-bainitische TRIP-Stahl erfordert eine aufwändige Wärmebehandlung, bestehend 
aus Austenitisierung, Glühung im γ-α-Zweiphasengebiet sowie Bainitisierungsbehandlung, um 
den TRIP-Effekt bewirken zu können. Durch die spezifische Wärmebehandlung wird die 
Martensitstarttemperatur zum Teil deutlich unter Raumtemperatur abgesenkt. Es entsteht ein 
ferritisch-bainitisches Gefüge mit bis zu 13 % Austenit, der bei plastischer Deformation 
dehnungsinduziert in Martensit umwandelt. Dadurch sind Bruchdehnungswerte von 18 % bei 
einer Zugfestigkeit von 1000 N/mm² erreichbar.  
Der hochfeste schweißgeeignete Baustahl zeichnet sich durch ein vollständig bainitisches 
Gefüge im Gusszustand aus. Dazu wurde der Stahl so legiert, dass die Umwandlung in der 
Perlitstufe stark verzögert wird. Die Zugabe von Titan und Niob als Mikrolegierungselemente 
trägt zur Mischkristallverfestigung und Ausscheidungshärtung bei. Die Wärmebehandlung wird 
auf das Anlassen im Temperaturbereich von 510 bis 650 °C reduziert. In Folge dessen wird die 
0,2%-Dehngrenze durch die Ausscheidung von Nb-Verbindungen angehoben, wodurch jedoch 
im Gegenzug die Zähigkeitseigenschaften herabgesetzt werden. Die unterschiedliche 
Ausscheidungskinetik der Ti- und Nb-Verbindungen mit Kohlenstoff und Stickstoff spiegelt sich 
in den mechanischen Eigenschaftswerten wider. Eine mit Titan und Niob mikrolegierte Variante 
weist bereits im Gusszustand eine Zugfestigkeit von 900 N/mm² bei 10 % Bruchdehnung auf.  
Zur abschließenden Beurteilung der erzielten Ergebnisse sind insbesondere in Hinblick auf ihre 
wirtschaftliche Nutzung Praxisversuche an industriell hergestellten Bauteilen erforderlich. Die 
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Ergänzend zu den experimentellen Untersuchungen wurde der Gieß- und Erstarrungsprozess für 
einen hochlegierten austenitischen Stahlgusswerkstoff unter Anwendung von Simulations-
methoden abgebildet. Die notwendigen Materialdaten und Systemparameter entstammen eigenen 
Untersuchungen sowie Literaturangaben. Die Komplexität des Gesamtprozesses erforderte eine 
Unterteilung in Teilprozesse, die mit jeweils spezifischer Software simuliert wurden. Die Ergeb-
nisse der Simulation wurden experimentell ermittelten Gefügedaten gegenüber gestellt. 
Die Gießsimulation liefert die zeitliche Entwicklung der Formfüllung und der Temperatur-
verteilung innerhalb des Gussteils als Ergebnis. Während der Erstarrung wurden in Abhängigkeit 
von der Position innerhalb des Gussteils Abkühlgeschwindigkeiten zwischen 1,5 und 4,5 K/s 
vorhergesagt. Zusätzlich variiert die Keimdichte innerhalb eines Gussteils in weiten Grenzen. 
Diese Informationen dienten als Eingangsdaten für die nachfolgende Erstarrungssimulation. 
Daraus resultiert in Eingussnähe ein deutlich gröberes Gefüge als an Stellen, die während des 
Gießprozesses später mit Schmelze gefüllt wurden. Die ermittelten sekundären Dendritenarm-
abstände des Gussgefüges variieren zwischen 17 und 43 µm und korrelieren mit der simulierten 
Abkühlgeschwindigkeit.  
Die Ergebnisse der Erstarrungssimulation zeigen deutliche Unterschiede in der Gefüge-
morphologie in Abhängigkeit von den vorliegenden Randbedingungen. Während im Einguss-
bereich des Gussteils ein gerichtetes dendritisches Gefüge vorhergesagt wird, entsteht im 
eingussfernen Bereich ein Gefüge ungerichteter globulitischer Dendriten. Die während der 
Erstarrung auftretenden Seigerungen werden ebenfalls in der Simulation berücksichtigt. Neben 
dem Verteilungskoeffizienten erweist sich der Diffusionskoeffizient als relevanter Parameter auf 
die Elementverteilung des Erstarrungsgefüges. Es treten deutliche Unterschiede der lokalen 
Zusammensetzung zwischen Dendriten und Resterstarrungsfeldern auf. Die simulierten 
Seigerungen der Elemente Chrom und Nickel wurden qualitativ durch Ermittlung der lokalen 
Zusammensetzung des Versuchsmaterials bestätigt.  
 
Der Vergleich der Simulationsergebnisse mit experimentell ermittelten Gefügedaten zeigt, dass 
die den verwendeten Methoden zu Grunde liegenden Modelle adäquat sind und sich sinnvoll auf 
die Bedingungen dünnwandig erstarrter Eisenlegierungen anwenden lassen. Die Simulation 
bietet das Potential, aufwändige Gießversuche einzusparen und bereits im Vorfeld für die 
Gefügebildung optimale Bedingungen einzustellen. 
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Tab. 2.1: klassifizierte Abhängigkeiten zwischen Einfluss- und Zielgrößen bei der Gefügebildung 
von Eisenlegierungen 
 






 Einflussgrößen  
λ1      λ2 
Korn-   
größe 








Rp0,2      
Rm 
Härte A       Z KV 
lokale Abkühl- 
geschwindigkeit 1 1 1 d d d D d d 
lokale 
Erstarrungszeit 1 1 d d d d D d d 
Überhitzung d d D d d D 1 D D 
Abstand von der 















Keimbildnern D d D D d D D d D 
C-Gehalt D D D d d 1 1 1 1 
Si-Gehalt D D D D D 1 1 1 d 
Mn-Gehalt d d D D D 1 1 1 D 
Cr-Gehalt d d D D D d d 1 1 
Ni-Gehalt d d D D D d d 1 1 
Ti-Gehalt D D D D d 1 D 1 D 






















Tab. 4.1: Versuchsprogramm des Duplexstahls 
 
Versuchs- 
legierung %Si (x1) %Cr (x2) %Mo (x3) %Ni (x4) 
weitere 
Elemente Tm, °C TG, °C 
VL 1 0,9-1,1 18,8-19,2 0,45-0,55 3,4-3,6 1428 1658 
VL 2 1,9-2,1 18,8-19,2 0,45-0,55 4,9-5,1 1386 1616 
VL 3 0,9-1,1 21,4-21,8 0,45-0,55 4,9-5,1 1420 1650 
VL 4 1,9-2,1 21,4-21,8 0,45-0,55 3,4-3,6 1396 1626 
VL 5 0,9-1,1 18,8-19,2 1,95-2,05 4,9-5,1 1416 1646 
VL 6 1,9-2,1 18,8-19,2 1,95-2,05 3,4-3,6 1393 1623 
VL 7 0,9-1,1 21,4-21,8 1,95-2,05 3,4-3,6 1427 1657 
VL 8 1,9-2,1 21,4-21,8 1,95-2,05 4,9-5,1 
0,03-0,04 %C    








Tab. 4.2: Ferritanteil des Duplexstahls für verschiedene Behandlungszustände. 
Konfidenzintervall des Mittelwerts (in Vol-%) für eine statistische Sicherheit von 95 % 
 
wärmebehandelte Zustände Versuchs- 
legierung Gusszustand 950°C, 15min 950°C, 45min 1050°C, 15min 1050°C, 45min 
VL 1 30,5±4,4 26,5±1,1 26,1±1,6 26,0±1,4 26,9±1,3 
VL 2 27,6±1,9 28,0±1,9 26,0±2,3 26,1±1,2 24,9±1,2 
VL 3 44,0±3,5 36,8±1,4 38,8±1,3 40,8±1,5 42,5±1,3 
VL 4 74,0±3,9 65,2±2,0 62,9±2,1 66,1±1,7 66,8±1,9 
VL 5 33,2±2,4 32,9±1,1 31,6±1,3 33,9±1,0 30,3±1,6 
VL 6 67,0±3,5 57,5±1,8 50,5±1,8 61,4±1,4 54,5±1,7 
VL 7 79,3±3,2 67,0±2,9 64,6±2,0 70,2±1,8 67,1±1,4 




Tab. 4.3: Versuchsprogramm des TRIP-Stahls 
 
Versuchs- 
legierung %Si (x1) %Al (x2) 
weitere  
Elemente Tm, °C TG, °C 
VL 1 0,45-0,65 0,30-0,50 1502 1652 
VL 2 0,90-1,10 0,30-0,50 1494 1644 
VL 3 1,35-1,55 0,30-0,50 1486 1636 
VL 4 0,45-0,65 0,70-0,90 1504 1654 
VL 5 0,90-1,10 0,70-0,90 1496 1646 
VL 6 1,35-1,55 0,70-0,90 1488 1638 
VL 7 0,45-0,65 1,10-1,30 1505 1655 
VL 8 0,90-1,10 1,10-1,30 1498 1648 
VL 9 1,35-1,55 1,10-1,30 









Tab. 4.4: charakteristische Temperaturen zur Auswahl der Wärmebehandlungsparameter des 






























VL 1 820 900 740 750 253 380 
VL 2 868 900 760 750 165 310 
VL 3 895 950 780 780 206 330 
VL 4 867 900 750 750 181 310 
VL 5 945 950 780 780 193 330 
VL 6 933 950 780 780 172 310 
VL 7 1022 1100 800 810 171 310 
VL 8 1197* 1100 835 810 174 310 




















* keine komplette Austenitisierung möglich; Temperaturangabe charakterisiert den Bereich des 











%C %Nb %Ti ppmN %Al %Ti/%Nb 
Nb-Variante 0,08-0,09 0,09-0,10 <0,005 160-180 0,02-0,04 0,02 
NbTi-Variante 0,09-0,10 0,05-0,06 0,03-0,04 160-170 0,03-0,04 0,73 
TiNb-Variante 
0,45-0,50 %Si  
1,9-2,1 %Mn   
1,10-1,15 %Cr  








Tab. 5.1: chemische Zusammensetzung und charakteristische Temperaturen der für die 
Erstarrungssimulation genutzten Legierung des Stahls GX40CrNiSi25-20.  
 Bezeichnung der Versuchslegierungen nach [32] 
 
Versuchs- 
legierung %C %Si %Mn %Cr %Ni %Mo Tm, °C Ts, °C 
VL 1 0,40 1,40 1,00 24,1 19,3 0,27 1352 1120 
VL 8 0,36 2,29 1,53 25,8 20,8 0,26 1321 1079 
VL1 – für 
MICRESS-
Simulation 




Tab. 5.2: Vergleich zwischen berechneten und experimentell ermittelten sekundären 
Dendritenarmabständen für verschiedene Abkühlgeschwindigkeiten 
 
λ 2, µm Quelle untersuchter Stahl a b 
1,5 K/s (P1) 4,5 K/s (P3)
 Scheller 1999 [95]  X5CrNi18-10 158 0,38 129,1 87,1
 Wolf 1986 [97]  X5CrNi18-10 82 0,30 69,9 51,2
 Kasama 1986 [96]  X5CrNi18-10 76,9 0,41 61,9 40,4
 Wolf 1983 [99]  nichtrostender Stahl ohne  weitere Spezifizierung 67 0,27 58,1 43,9
 Laki 1985 [101]  X10CrNi18-8;  X5CrNiMo17-12-2 63,9 0,35 53,2 37,1
 Steffen 1986 [98]  X5CrNi18-9 38 0,44 30,1 19,1
 Sugiyama 1974 [100]  CrNi18-9 mit 0,6%C 56,3 0,52 42,8 25,1
   
 Sugiyama 1974 [100]  X8CrNi25-21;  X40CrNi25-20 46,6 0,44 36,9
….
23,3
 Suzuki 1969 [102]  X8CrNi25-21 44 0,38 36,0 24,2
  
 eigene  GX40CrNiSi25-20 VL1 ------ ------ 43 17




Tab. 5.3: Atomdurchmesser sowie Verteilungs- und Diffusionskoeffizient im Austenit von Fe, C, 
Mn, Cr und Ni 
 
Atomdurchmesser, Diffusionskoeffizient im γ-Fe, m²/s [104] Verteilungskoeffizient,
Element 
pm bei 1200 °C bei 1400 °C – 
Fe 248 3,81·10-13 7,93·10-12 1,06
C 154 1,34·10-8 5,69·10-8 0,205
Mn 258 8,41·10-13 1,08·10-11 0,887
Cr 250 4,87·10-12 8,39·10-11 0,841
Ni 250 2,21·10-13 4,73·10-12 1,05
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Bild 2.4: Verlauf der wahren Temperatur und der Liquidustemperatur vor einer ebenen 
Erstarrungsfront [16] 
a) stabile ebene Erstarrungsfront 
b) Stabilitätsgrenze der ebenen Erstarrungsfront 
c) Erstarrungsfront mit konstitutioneller Unterkühlung 
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Bild 2.7: makroskopischer Aufbau eines Gussgefüges (schematisch) [19] 
I feinkristalline globulare äußere Zone 
II Transkristallisationszone 
III grobkristalline globulare innere Zone
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Bild 2.9: zeitliche Entwicklung einer gestörten Phasengrenze flüssig/fest (schematisch) [20] 
 a) Verstärkung der Störung 




Bild 2.10: Modellvorstellung der statischen Störungstheorie [23] 
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Bild 2.11: Temperaturprofil einer gestörten Phasengrenze flüssig/fest (schematisch) [20] 
 a) positiver Temperaturgradient  





Bild 2.12: Temperaturprofil vor einer Dendritenspitze in einer thermisch unterkühlten Schmelze 




 )           ) 
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Bild 2.14: Existenzbereiche unterschiedlicher Erstarrungsstrukturen in Abhängigkeit von den 
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Bild 2.15: Übergang von gerichteter zu ungerichteter Erstarrung (schematisch) [12] 
 a) keine konstitutionelle Unterkühlung in der Mitte des Gussstücks – nur gerichtete 
Erstarrung möglich 





Bild 2.16: Einfluss von Zusammensetzung, Temperaturgradient und Wachstumsgeschwindigkeit 





Bild 2.17: Morphologie der Phasengrenze flüssig/fest in Abhängigkeit vom 
Temperaturgradienten und der Konzentration (schematisch) [20] 
 
reines Metall   Legierung 
a )          b) 






































Bild 2.20: Konzentrationsanreicherung vor der Erstarrungsfront (schematisch) [16] 
a) bei vollständigem Konzentrationsausgleich in der Flüssigphase 
b) bei fehlendem Konzentrationsausgleich in der Flüssigphase 









a) vorbereitetes Gießsystem  b) Gießprozess  
 
Bild 4.1: Gießsystem und Abguss aus dem offenen Induktionsofen (Fotoaufnahmen) 
1 Gießtrichter  3 Vakuumeinrichtung 



















Einguss-    Al2O3-  Speiser 






Platte mit 4 und  
 











a) Legierung VL 2  b) Legierung VL 7 
 




















a) Legierung VL 2  b) Legierung VL 7 
 
Bild 4.5: Gefüge des Duplexstahls im wärmebehandelten Zustand. Behandlungsparameter: 






a) Karbide und σ -Phase in massiver Form  b) σ-Phase in massiver und „pseudoeutektoider“ Form 
 
Bild 4.6: Gefüge des Duplexstahls im wärmebehandelten Zustand mit Ausscheidungen dritter 
Phasen. Legierung VL 8; Behandlungsparameter: 950 °C, 45 min, Abkühl-
















Bild 4.7: 0,2%-Dehngrenze des Duplexstahls für verschiedene Behandlungszustände. Angabe 





Bild 4.8: 0,2%-Dehngrenze des Duplexstahls als Funktion des Ferritanteils für verschiedene 
Behandlungszustände. Angabe der Mittelwerte 
 




Bild 4.9: Zugfestigkeit des Duplexstahls für verschiedene Behandlungszustände. Angabe von 





Bild 4.10: Zugfestigkeit des Duplexstahls als Funktion des Ferritanteils für verschiedene 
Behandlungszustände. Angabe der Mittelwerte 
 




Bild 4.11: Bruchdehnung des Duplexstahls für verschiedene Behandlungszustände. Angabe von 





Bild 4.12: Bruchdehnung des Duplexstahls als Funktion des Ferritanteils für verschiedene 
Behandlungszustände. Angabe der Mittelwerte 
 




Bild 4.13: Kerbschlagzähigkeit des Duplexstahls bei Raumtemperatur für verschiedene 





Bild 4.14: Kerbschlagzähigkeit des Duplexstahls bei Raumtemperatur als Funktion des 
Ferritanteils für verschiedene Behandlungszustände. Angabe der Mittelwerte 
 




Bild 4.15: Kerbschlagzähigkeit des Duplexstahls bei –80 °C für verschiedene 





Bild 4.16: Kerbschlagzähigkeit des Duplexstahls bei –80 °C als Funktion des Ferritanteils für 
verschiedene Behandlungszustände. Angabe der Mittelwerte 
 





Bild 4.17: Wirkung der Legierungselemente auf das Umwandlungsverhalten niedriglegierter 





a) Legierung VL 3  b) Legierung VL 9 
 
Bild 4.18: Gefüge des TRIP-Stahls im Gusszustand. Ätzmittel: Nital (hell mit polygonaler 











Bild 4.19: Temperaturzyklus für die Wärmebehandlung der Dilatometerproben des TRIP-Stahls 
a) Austenitisierung (T1), interkritische Glühung (T2) und isotherme Haltephase (T3) 







































Bild 4.21: MS-Temperatur für das Abschrecken aus dem homogenen Austenitgebiet sowie für 
verschiedene Abkühlgeschwindigkeiten nach Abkühlung von interkritischer 
Glühtemperatur. Ermittlung: berechnet nach [77] sowie gemessen 
 
 
9   Bilder 
 82 
 
Bild 4.22: Dilatometerkurve für kontinuierliche Abkühlung von interkritischer Glühtemperatur. 







    kontinuierliche Abkühlung Abkühlung mit Haltephase 
        auf Raumtemperatur   im Bereich der Bainitstufe 
 
Bild 4.23: Längenänderung durch Martensitbildung für verschiedene Behandlungszustände 
MS-Temperatur 
Längenänderung durch Martensitbildung 





a) Haltedauer:  2min  b) Haltedauer: 10min 
 
Bild 4.24: Gefüge des TRIP-Stahls nach isothermer Bainitisierung für unterschiedliche 
Haltedauer. Legierung VL5; Ätzmittel: LePera (hell: Restaustenit oder Martensit; 





Bild 4.25: Anteil bei Abkühlung auf Raumtemperatur nicht umgewandelten Austenits als 
Funktion der Längenänderung durch Martensitbildung 
 
 







Bild 4.26: Temperaturzyklus für die Wärmebehandlung der mechanischen Prüfkörper des  
TRIP-Stahls. Legierung VL 1 
a) Austenitisierung mit anschließender rascher Abkühlung auf Raumtemperatur 












Bild 4.27: Härte des TRIP-Stahls für unterschiedliche Haltedauer auf Bainitisierungstemperatur. 





Bild 4.28: 0,2%-Dehngrenze des TRIP-Stahls für unterschiedliche Haltedauer auf 
Bainitisierungstemperatur. Angabe von Mittelwert und Spannweite 
 




Bild 4.29: Zugfestigkeit des TRIP-Stahls für unterschiedliche Haltedauer auf 





Bild 4.30: 0,2%-Dehngrenze des TRIP-Stahls für unterschiedliche Haltedauer auf 
Bainitisierungstemperatur und verschiedene Erschmelzungsarten. Angabe von 
Mittelwert und Spannweite 
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Bild 4.31: Zugfestigkeit des TRIP-Stahls für unterschiedliche Haltedauer auf 
Bainitisierungstemperatur und verschiedene Erschmelzungsarten. Angabe von 





Bild 4.32: Bruchdehnung des TRIP-Stahls für unterschiedliche Haltedauer auf 
Bainitisierungstemperatur und verschiedene Erschmelzungsarten. Angabe von 
Mittelwert und Spannweite 




Bild 4.33: Kerbschlagzähigkeit des TRIP-Stahls bei Raumtemperatur für unterschiedliche 





Bild 4.34: Kerbschlagzähigkeit des TRIP-Stahls bei Raumtemperatur in Abhängigkeit vom 
Anteil nicht umgewandelten Austenits. Angabe der Mittelwerte 
 




Bild 4.35: Kerbschlagzähigkeit des TRIP-Stahls bei –80 °C für unterschiedliche Haltedauer auf 





Bild 4.36: Kerbschlagzähigkeit des TRIP-Stahls bei –80 °C in Abhängigkeit vom Anteil nicht 
umgewandelten Austenits. Angabe der Mittelwerte 
 





a) Erschmelzung und Verguss: offen 
 Gießform: Sand, 6 mm Dicke 
 b) Erschmelzung und Verguss: im Vakuum 
Gießform: Kupferkokille, 30 mm Dicke 
 
Bild 4.37: Gefüge des TRIP-Stahls nach zehnminütiger Bainitisierung für verschiedene 
Gießtechnologien. Legierung VL 3; Ätzmittel: Nital (hellgrau mit polygonaler Form: 






a) Bereichs- und Paketbildung innerhalb des 
    Austenitkorns (schematisch) 
 b) Gefügeaufnahme eines bainitischen Stahls 
 
 








































Bild 4.42: Härte des bainitischen Stahls für verschiedene Anlassparameter. Angabe des 





Bild 4.43: 0,2%-Dehngrenze des bainitischen Stahls für verschiedene Anlassparameter. Angabe 
von Mittelwert und Spannweite 
 




Bild 4.44: Zugfestigkeit des bainitischen Stahls für verschiedene Anlassparameter. Angabe von 





Bild 4.45: Bruchdehnung des bainitischen Stahls für verschiedene Anlassparameter. Angabe von 
Mittelwert und Spannweite 
 




Bild 4.46: Kerbschlagzähigkeit des bainitischen Stahls bei Raumtemperatur für verschiedene 





Bild 4.47: Kerbschlagzähigkeit des bainitischen Stahls bei –80 °C für verschiedene 
Anlassparameter. Angabe von Mittelwert und Spannweite 
 










Bild 5.2: Temperaturverlauf an ausgewählten Positionen der gestuften Platte. Bezeichnung der 
























Bild 5.3: Abkühlgeschwindigkeit an ausgewählten Positionen der gestuften Platte. 


















a)   6,0 s  –  1385 °C  –  98,5 % Schmelze b) 12,5 s  –  1372 °C  –  80,4 % Schmelze 
c) 15,0 s  –  1367 °C  –  62,1 % Schmelze d) 17,5 s  –  1362 °C  –  43,0 % Schmelze 
e) 57,5 s  –  1282 °C  –  10,1 % Schmelze f) 82,5 s  –  1232 °C  –  4,5 % Schmelze 
 
Bild 5.4: Simulation der Gefügebildung bei gerichteter Erstarrung. Mindestkeimabstand: 
80 µm; Abkühlgeschwindigkeit: 2,0 K/s 
 
K1   K2  K3 K4 K5     K6 .... 
K Keim mit Zählnummer






Bild 5.5: lokale Zusammensetzung entlang eines primären Dendritenarms. Modus: gerichtete 






Bild 5.6: lokale Zusammensetzung entlang einer Messstrecke parallel zu einem primären 
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a)   2,0 s  –  1388 °C  –  99,8 % Schmelze b)   4,0 s – 1383 °C  –  96,4 % Schmelze 
c) 15,0 s – 1376 °C  –  63,9 % Schmelze d) 25,0 s – 1362 °C  –  43,0 % Schmelze 
e) 42,5 s – 1328 °C  –  22,3 % Schmelze f) 75,0 s – 1248 °C  –  6,8 % Schmelze 
 
Bild 5.7: Simulation der Gefügebildung bei ungerichteter Erstarrung (Keimdichte: 17 mm-2). 




a)   3,5 s – 1386 °C  –  81,1 % Schmelze b) 24,0 s – 1294 °C  –  14,0 % Schmelze 
 
Bild 5.8: Simulation der Gefügebildung bei ungerichteter Erstarrung (Keimdichte: 694 mm-2). 
Abkühlgeschwindigkeit: 4,5 K/s 










Bild 5.10: mittlere Zusammensetzung des Festkörpers in Abhängigkeit vom Austenitanteil und 











Bild 5.11: lokale Zusammensetzung für verschiedene Stadien der ungerichteten Erstarrung. 
Keimdichte: 694 mm-2; Abkühlgeschwindigkeit: 4,5 K/s 





















Bild 5.11: lokale Zusammensetzung für verschiedene Stadien der ungerichteten Erstarrung. 
Keimdichte: 694 mm-2; Abkühlgeschwindigkeit: 4,5 K/s 
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Anhang A: Statistische Versuchsplanung und -auswertung 
In der Terminologie der statistischen Versuchsplanung werden prozessrelevante Größen nach 
Einflussfaktoren (andere Bezeichnungen: Eingangs-, Input-, Einstellgrößen bzw. -signale) und 
Antwortgrößen (andere Bezeichnungen: Ausgangs-, Output-, Ziel-, Wirkungsgrößen) unter-
schieden. Die Antwortgrößen technischer Systeme werden durch einstellbare bzw. bekannte 
Einflussgrößen und zumeist unbekannte Störgrößen beeinflusst. Sofern die Störeinflüsse in der 
Größenordnung der Änderung der Einflussgrößen liegen oder sogar größer sind als diese, sind 
statistische Methoden unverzichtbar. Auch im Falle geringer Störgrößeneinflüsse sind sie sinn-
voll anwendbar. Der statistischen Versuchsplanung kommen folgende Aufgaben zu [109]: 
 Wahl der gerade erforderlichen Anzahl der Versuche und der Lage der Versuchspunkte 
im Variablenraum, 
 Gewinnen des für das vorgegebene Ziel erforderlichen Informationsinhalts, 
 Informationsverdichtung für notwendige Schlussfolgerungen und Entscheidungen. 
Bei der statistischen Versuchsplanung werden alle interessierenden bzw. als wesentlich er-
achteten Eingangsgrößen (Variablen) auf verschiedenen, vorher festgelegten Niveaus (Stufen) 
gleichzeitig variiert und die interessierenden Antwortgrößen ermittelt. Versuchsplanungsmodelle 
werden hinsichtlich ihrer Ordnung unterschieden, wobei mit zunehmender Ordnung 
Versuchsaufwand und Aussagefähigkeit der Ergebnisse zunehmen. Innerhalb einer Ordnung 
werden vollfaktorisierte und teilfaktorisierte Versuchsplanungsmodelle (VFV und TFV) unter-
schieden. Modelle erster Ordnung liefern lineare Abhängigkeiten zwischen Einfluss- und Ziel-
größen, während Modelle höherer Ordnung auch nichtlineare Zusammenhänge abzubilden 
vermögen. 
Wird jede Variable systematisch auf jeder Stufe variiert, so erhält man ein VFV sk-
Faktorenmodell. Die Gesamtanzahl N der Versuche beträgt: 
ksN   (A.1) 
wobei s und k die Anzahl der Stufen und Variablen bezeichnen. 
 
Da die Eingangsgrößen im Allgemeinen von verschiedener Dimension sind, eignen sie sich nicht 








  (A.2) 
trx  transformierte Koordinate von x 
x  technische Größe bzw. Messgröße 
x  arithmetischer Mittelwert von untenx  und obenx  (entspricht dem Zentralniveau) 
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untenx  unteres Niveau der Variablen x 
obenx  oberes Niveau der Variablen x 
Die Werte aller transformierten Variablen liegen zwischen –1 (unteres Niveau) und +1 (oberes 
Niveau) und lassen damit Berechnungen in einem allgemeingültigen abstrahierten Schema zu. 
Bei der Aufstellung der Modellpläne wird vereinfachend die „1“ weggelassen, so dass die 
Niveaus mit „–“ und „+“ bezeichnet werden. 
 
Aufstellung der Gesamtmatrix 
Als übersichtliche Darstellung des Versuchsplans mit zugehörigen Antwortgrößen erweist sich 
die Gesamtmatrix, die am Beispiel eines VFV 23-Faktorenmodells in Tabelle A.1 dargestellt ist. 
Sie besteht aus den vier Einzelmatrizen Planmatrix, Matrix der unabhängigen Variablen, 
Antwortmatrix und Effektmatrix. 
 
Tab. A.1: Gesamtmatrix eines VFV 23-Faktorenmodells [109] 
 
Planmatrix Matrix der unabhängigen Variablen Antwortmatrix 
  










y1 y2 … yn 
1 − − − + − − + − + + −     
2 + − − + + − − − − + +     
3 − + − + − + − − + − +     
4 + + − + + + + − − − −     
5 − − + + − − + + − − +     
6 + − + + + − − + + − −     
7 − + + + − + − + − + −     
8 + + + + + + + + + + +     
                       
                       
                        
Effektmatrix 
                        
 
Die Planmatrix (auch Faktorenplan genannt) enthält das Versuchsschema unter Verwendung der 
transformierten Koordinaten. Die erhaltenen Messgrößen werden in die Antwortmatrix einge-
tragen. Es können unbeschränkt viele Antwortgrößen in die Auswertung einbezogen werden. Im 
Gegensatz zu den transformierten Eingangsvariablen bestehen die Antworten aus Messwerten in 
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Zur Aufstellung der Matrix der unabhängigen Variablen werden zunächst die Spaltenvektoren 
der Planmatrix in die Spalten der Haupteffekte lx  übertragen. Zusätzlich werden auch lineare 
Wechselwirkungseffekte sowie bei Modellen ab zweiter Ordnung nichtlineare Glieder höherer 
Ordnung erfasst. Diese finden in der Matrix der unabhängigen Variablen Berücksichtigung. Die 
Vorzeichen aller Effekte ergeben sich aus der Multiplikation der transformierten Variablen aller 
Haupteffekte, aus denen sie gebildet werden. Zusätzlich wird ein Spaltenvektor mit der Be-
zeichnung „I“ (Identitätsspalte) in die Matrix der unabhängigen Variablen aufgenommen. Dieser 
ergibt sich formal aus der Multiplikation einer beliebigen Spalte mit sich selbst und wird als 
Nulleffekt bezeichnet. 
Die Einträge der Effektmatrix ergeben sich für jede Spalte der Matrix der unabhängigen 
Variablen aus der vorzeichenrichtigen Addition der Antwortgrößen yi und anschließender 
Division durch die Summe der Quadrate aller Einträge in dieser Spalte. Die Einträge der Effekt-
matrix bilden die Regressionskoeffizienten ( lb ) des entsprechenden Polynoms, dessen Form von 
dem gewählten Modelltyp abhängig ist. 
 
Im Folgenden werden häufig verwendete Modelltypen dargestellt und deren wichtigste Kenn-
zeichen erläutert. Allerdings wird dies nicht in aller Ausführlichkeit dargelegt. Das gilt insbe-
sondere für die mathematischen Berechnungsmethoden und deren Besonderheiten für jeden 
Modelltyp. Für weitergehende Informationen wird auf die Fachliteratur verwiesen [109, 110]. 
 
A.1 2k-Faktorenmodell (VFV 2k) 
Modelle erster Ordnung liefern als Ergebnisfunktion Geraden, Ebenen bzw. Hyperebenen im 
Versuchsraum. Häufig werden sie als Näherung zur einfachen quantitativen Beschreibung von 
Zusammenhängen genutzt. Es ist darauf zu achten, dass im Untersuchungsgebiet keine Extrema 
vorliegen und der Abstand der Stufen nicht zu groß gewählt wird. Lineare Modelle sind unzu-
länglich, wenn die Antwortkurven stark gekrümmt sind. Jedoch können sie auch im Nachhinein 
auf Modelle höherer Ordnung erweitert werden, wenn festgestellt wird, dass der lineare Ansatz 
unzureichend ist. Dabei werden die bereits erhaltenen Versuchsergebnisse beibehalten und 
lediglich zusätzliche Experimente auf einer weiteren Stufe durchgeführt. 
Werden k Variablen gleichzeitig auf zwei Niveaus variiert, ergeben sich geometrisch gesehen 
Versuchspunkte auf den Ecken eines Hyperwürfels im k-dimensionalen Raum. Am Beispiel von 
drei Variablen ist der Versuchsraum in Bild A.1 dargestellt. Die Variablen 1x  bis 3x  kenn-
zeichnen unterschiedliche Prozessgrößen und die eingekreisten Zahlenwerte die Ausbeute einer 
chemischen Reaktion (Antwortgröße). 
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Bild A.1: geometrische Veranschaulichung eines VFV 2³-Versuchsraums [109] 
 





























lmlmll xbxbxbby  (A.3) 
wobei yˆ  die Antwortgröße des Modells, lb , lmb  und lmnb die Regressionskoeffizienten des Poly-
noms zur Beschreibung der Antwortfunktion und lx , lmx  und lmnx die unabhängigen Variablen in 
transformierter Form bezeichnen. 
 
A.2 2k-p-Teilfaktorenmodell (TFV 2k-p) 
Bei TFV 2k-Faktorenmodellen steigt die Versuchsanzahl mit zunehmender Anzahl der Variablen 
rasch an. Bei 4, 5 und 6 Variablen beträgt der Umfang 16, 32 und 64 Versuche. Eine solch hohe 
Zahl an Experimenten ist oftmals aus wirtschaftlichen oder logistischen Gründen nicht reali-
sierbar. Um dennoch die gewünschte Anzahl an Variablen berücksichtigen zu können, werden 
bestimmte Effekte miteinander vermengt. Der Versuchsumfang eines Modells TFV 2k-p ver-
ringert sich um den Faktor p2  gegenüber dem eines VFV 2k. Dabei entsteht ein Informations-
verlust, der so gestaltet sein muss, dass lediglich auf unwichtige Informationen verzichtet wird. 
Unwichtig sind fast immer Informationen über Dreifaktorwechselwirkungen und Wechsel-
wirkungen höheren Grades, da sie häufig nicht von der Versuchsstreuung zu unterscheiden sind. 
Formal geschieht die Vermengung durch Doppelbelegung einer Spalte in der Matrix der unab-
hängigen Variablen mit mehreren Variablen bzw. deren Wechselwirkungen. Für die Ver-
mengung sind entsprechende Regeln einzuhalten. So müssen z.B. Vermengungen von Haupt-
effekten untereinander unterbleiben, da sonst eine sachliche Deutung unmöglich wäre. Des 
Weiteren dürfen nur solche Effekte miteinander vermengt werden, die einen identischen Spalten-
vektor der Vorzeichen aufweisen. Bei einem TFV 24-1 werden der Null- mit einem Vierfaktor-
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wechselwirkungseffekt, je ein Haupt- mit einem Dreifaktorwechselwirkungseffekt sowie je zwei 
Zweifaktorwechselwirkungseffekte miteinander vermengt. Wechselwirkungseffekte dritter und 
höherer Ordnung sind meist nicht signifikant, weshalb ihre Vermengung mit signifikanten 
Haupteffekten unkritisch ist und allenfalls die Streuung der Regressionskoeffizienten erhöht. 
Jedoch führt die Vermengung mehrerer häufig signifikanter Zweifaktorwechselwirkungseffekte 
zu Interpretationsschwierigkeiten, da der tatsächliche Beitrag der einzelnen Effekte zum 
Summeneffekt nicht ermittelbar ist. 
 
A.3 3k-Faktorenmodell (VFV 3k) 
Modelle höherer Ordnung vermögen gekrümmte Konturen der Antwortgröße zu beschreiben. 
Der Grad des erforderlichen Modells hängt vom Abstand der Stufenhöhen der Faktoren ab. In 
der Regel werden Modelle zweiter Ordnung angewendet, wenn im Untersuchungsgebiet ein 
Extremum vermutet wird und keine genaueren Informationen verfügbar sind. Der Aufwand so-
wohl der Versuchsdurchführung als auch der Auswertung ist erheblich höher als bei Anwendung 
linearer Modellansätze. Daher werden nur Faktoren einbezogen, die nachweislich oder zu-
mindest sehr wahrscheinlich signifikant sind und die Antwortgröße bestimmt oder höchst-
wahrscheinlich nichtlinear ändern. 
Die Faktoren werden auf jeweils drei Stufen variiert (+, 0 und –). Die Symbole „+“ und „–“ be-
zeichnen wiederum die transformierten Koordinaten des oberen und unteren Niveaus, „0“ die 
transformierte Koordinate des Zentralniveaus. Bei der Aufstellung der Matrix der unabhängigen 
Variablen ist zu beachten, dass diese nicht orthogonal ist. Die Orthogonalität ist gewährleistet, 
sofern die Summe der Einträge aller Spalten in der Matrix der unabhängigen Variablen Null er-
gibt. Zur Sicherstellung der Orthogonalität werden für alle quadratischen Glieder 2lx  modi-









22 1*  (A.4) 
Diese werden in die entsprechende Spalte der Matrix der unabhängigen Variablen eingesetzt. Die 
Bestimmung der Regressionskoeffizienten erfolgt formal nach dem gleichen Schema wie für 
Modelle erster Ordnung. Für die Ermittlung der Regressionskoeffizienten der quadratischen 
Glieder bll werden jedoch die modifizierten Variablen *lx  verwendet. 
Die Antwortfunktion bildet geometrisch nichtlineare Kurven, gekrümmte Flächen oder (Hyper-) 
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Die Anzahl der zu betrachtenden Effekte erhöht sich gegenüber der eines Modells VFV 2k um 
die Glieder xl² sowie xlxm, was mit steigender Anzahl an Einflussfaktoren zu einem raschen An-
stieg der Effektanzahl führt. Daher kann es sinnvoll sein, mit einem Modell erster Ordnung zu 
starten und die Möglichkeit einer Erweiterung auf ein Modell höherer Ordnung offen zu halten. 
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Anhang B: Datenermittlung für die Formfüllsimulation 
Für die Formfüllsimulation sind zunächst entsprechende Vorgaben als Randbedingungen zu 
treffen. Dies schließt Daten zur Gießgeschwindigkeit, der Eintrittstemperatur der Schmelze in 
die Form und des Gießstrahldurchmessers ein. Die Daten wurden für das vorliegende System 
direkt gemessen oder aus Messwerten abgeleitet, Tabelle B.1. 
 
Tab. B.1: Randbedingungen für die Formfüllsimulation 
 
 Parameter für die Formfüllsimulation Wert  Ermittlungsverfahren 
 Temperaturverlust des Gießstrahls 
 (Differenz der Temperatur der Schmelze 
  zwischen Tiegel und Gießtrichter) 
90 K  Messung (thermoelektrisch) im Gießstrahl 
 Temperatur der Schmelze bei Eintritt in  
 den Gießtrichter 1510 °C 
 Berechnung aus der Temperatur im Tiegel 
 und dem Temperaturverlust während des 
 Gießprozesses 
 Gießstrahlgeschwindigkeit bei Eintritt in 
 den Gießtrichter 2,66 m/s 
 Berechnung aus der Fallhöhe des 
 Gießstrahls 
 Gießrate (volumenbezogen) 1,13·10-4 m³/s  Berechnung aus der Dichte und der  Massezunahme als Funktion der Gießzeit  
 Gießrate (massebezogen) 7,84·10-1 kg/s  Messung der Massezunahme als Funktion  der Gießzeit 
 Gießstrahldurchmesser 7,4·10-3 m  Berechnung aus der Gießrate und der   Gießstrahlgeschwindigkeit 
 Volumen des Gussstücks 7,6·10-4 m³  Berechnung mit SolidWorks 
 Formfülldauer 6,7 s  Berechnung aus dem Gussstückvolumen  und der Gießrate 
 
Da Gieß- und Erstarrungsprozesse von Eisenlegierungen naturgemäß einen großen Temperatur-
bereich abdecken, sind Informationen über temperaturabhängige Materialdaten erforderlich. 
Diese wurden experimentell ermittelt und um Literaturangaben und berechnete Werte ergänzt 
(Bilder B.1 bis B.4). Sofern eigene Messwerte vorlagen, kamen diese zur Anwendung. 
Literaturangaben bzw. berechnete Werte wurden ergänzend genutzt, um Lücken in der experi-
mentellen Datenbasis zu füllen. Die Liquidus- und Solidustemperatur sowie die Erstarrungs-
enthalpie der Legierung wurden thermodynamisch berechnet und betragen 1352 und 1118 °C 
sowie 1,9·105 J/kg.  
Die temperaturabhängigen Daten des Formstoffs sind in Bild B.5 dargestellt. Die Dichte-
abnahme zwischen 1100 und 1400 °C aufgrund der polymorphen Phasenumwandlung des 
Quarzes [35] gewährleistet, dass sich die gebildete feste Metallschale nicht vom Formstoff ab-
hebt und somit während der Erstarrung ein optimaler Wärmeübergang gewährleistet ist. Der 
Wärmeübergangskoeffizient zwischen Stahl und Formstoff ist ebenfalls temperaturabhängig. Für 
die Flüssigphase beträgt er konstant 12940   KmW  und nimmt im Bereich zwischen 
Anhang B: Datenermittlung für die Formfüllsimulation 
110 
Liquidustemperatur und 1000 °C linear auf 12104   KmW  ab [111]. Für niedrigere 
Temperaturen bleibt der Wärmeübergangskoeffizient auf diesem Wert konstant (Bild B.6). 
 
 
Bild B.1: Dichte hochlegierter Cr-Ni-Stähle sowie Reineisen als Funktion der Temperatur  
 
 
Bild B.2: Wärmeleitfähigkeit hochlegierter Cr-Ni-Stähle als Funktion der Temperatur 




Bild B.3: spezifische Wärmekapazität hochlegierter Cr-Ni-Stähle sowie Reineisen als Funktion 




Bild B.4: Gleichgewichtsphasenanteil des Austenits für den Werkstoff GX40CrNiSi25-20 VL1. 
FactSage-Rechnung 








Bild B.6: Wärmeübergangskoeffizient zwischen Stahl und Quarzsand [111] 
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Anhang C: Phasenfeldmodellierung 
Einem Phasenfeld wird hinsichtlich aller vorher definierten Phasen eine Phasenfeldvariable 
(Ordnungsparameter) in Raum und Zeit ),( txi
  zugeordnet, wobei der Index i für die einzelnen 
Phasen steht. Der Begriff der Phase unterscheidet sich von dem des metallkundlichen Sprach-
gebrauchs. Phasen können, je nach Fragestellung, Phasen im metallkundlichen Sinn sein, aber 
auch unterschiedliche Aggregatzustände oder einzelne Körner mit anderer Orientierung als ihre 
Nachbarn. Das gesamte Phasenfeld wird mathematisch als Vektor von Phasenfeldvariablen auf-
gefasst: 
ni txtx ,...1)),((),(
   (C.1) 
Es erfüllt die folgende Randbedingung: 








  (C.2) 
In reinen Phasen nimmt genau eines der i  den Wert Eins an, alle anderen sind Null. Die 
Phasengrenze ist ein Bereich endlicher Dicke zwischen mehreren Phasen, der im Vergleich zur 
atomaren Grenzflächendicke groß, im Vergleich zur Ausdehnung der einzelnen Phasen jedoch 
klein ist. Die Phasengrenze ist dadurch gekennzeichnet, dass mindestens zwei Phasenfeld-
variablen von Null verschieden sind. Alle Feldvariablen sind stetig im gesamten Phasenfeld de-
finiert, auch über Bereichsgrenzen hinweg (Diffuse-Interface-Modell). Die betrachteten Eigen-
schaften ändern sich in Abhängigkeit des Phasenfeldparameters anstatt der Raumkoordinate. Für 
Berechnungen im Bereich der Grenzfläche wird der Ansatz der schrittweisen Minimierung die 
freie Energie des Systems über finite Elemente oder finite Differenzen genutzt [112]. Die freie 
Energie (Helmholtz-Energie) setzt sich aus den Beiträgen der freien Enthalpie fVolumen, der Grenz-
flächenenergie fGrenzfläche und der elastischen Verzerrungsenergie felastisch des Systems 
zusammen [113-115]: 
)( elastischeGrenzflächVolumen fffF    (C.3) 
 
Durch das Zulassen von Phasengrenzen einer bestimmten Ausdehnung vermag die Phasenfeld-
modellierung, Probleme bei der Berechnung unter der Annahme scharfer Grenzflächen (Sharp-
Interface-Modell) zu umgehen. Bei letzterem müssen die Bedingungen an der Phasengrenze sehr 
genau bekannt sein, was in dynamischen Systemen jedoch nur schwer umzusetzen ist. Während 
das Sharp-Interface-Modell auf Grenzflächen mit geringer Krümmung angewiesen ist, können 
mit Hilfe des Diffuse-Interface-Modells auch komplexe Strukturen mit stark gekrümmten Grenz-
flächen wie Zellen und Dendriten wiedergegeben werden. Für die mathematische Herleitung des 
Modellansatzes wird auf die Literatur verwiesen [116, 117]. 
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Für die Umwandlung in realen Stoffsystemen sind gleichermaßen thermodynamische und kine-
tische Effekte von Bedeutung, die zeitlich und örtlich variabel sind. MICRESS nutzt die Phasen-
feldmethode in Kombination mit Diffusions- und Thermodynamikdatenbanken zur Simulation 
der Gefügemorphologieentwicklung in Werkstoffsystemen (Bild C.1). Dies schließt Erstarrungs-
vorgänge ebenso ein wie Kornwachstum, Ausscheidung dritter Phasen aus einer Matrix und 
Umwandlungen im festen Zustand [115, 118]. 
 
 
Bild C.1: Kopplung zwischen MICRESS und Thermocalc (schematisch) [118] 
 
